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Die Leistungsfähigkeit und Zuverlässigkeit vieler technischer Systeme kann durch den
Einsatz von intelligenten Funktionsmaterialien beträchtlich gesteigert werden. Darunter
versteht man Materialien, deren mechanische, elektrische, magnetische, optische oder auch
biologische Eigenschaften auf eine externe Anregung hin gezielt geändert werden können.
In dieser Arbeit wird das Legierungssystem Ni-Mn-Ga untersucht, das einen magnetisch
gesteuerten Formänderungseffekt zeigt. Dieser wurde erstmals 1996 an einem Ni2MnGa-
Einkristall nachgewiesen [1]. Die Formänderung beruht dabei auf einer magnetisch indu-
zierten Umorientierung (MIR: magnetically induced reorientation) der Kristallstruktur
über die Bewegung von Zwillingsgrenzen [2]. Zwillingsgrenzen trennen Kristallbereiche
unterschiedlicher Orientierung, die durch Spiegelung an der Zwillingsgrenze aufeinander
abgebildet werden. Diese Bereiche werden Varianten genannt. Die Kristallstruktur weist
eine große magnetokristalline Anisotropie auf. Die Triebkraft für die Umorientierung ist
der Energieunterschied der kristallographischen Orientierungen im äußeren Magnetfeld.
Mittlerweile konnten die maximalen kristallographisch möglichen Dehnungen von 10 % für
die 7M-Martensitstruktur [3] und 6 % für die 5M-Martensitstruktur [4] an Einkristallen
in moderaten Magnetfeldern von etwa 1 T beobachtet werden. Die Motivation für die
Nutzung von magnetischen Formgedächtnismaterialien liegt in den größeren Dehnungen im
Vergleich zu konkurrierenden Materialien, die den piezoelektrischen oder magnetostriktiven
Effekt nutzen. Dehnungen in Piezokeramiken beim Anlegen einer elektrischen Spannung
liegen in der Größenordnung von 0,1 % [5], die besten magnetostriktiven Materialien zeigen
eine magnetisch induzierte Dehnung von 0,2 % [6]. Der Vorteil gegenüber dem thermischen
Formgedächtniseffekt ist die höhere Schaltfrequenz in der Größenordnung bis zu 1 kHz.
Eine mögliche Anwendung für magnetische Formgedächtnismaterialien sind Aktoren und
Sensoren, Vibrationsdämpfer, Frequenzstabilisatoren und Energiewandler [7].
Bisher wurde die magnetfeldinduzierte Verformung überwiegend an Einkristallen nachge-
wiesen. Ihre Herstellung ist sehr aufwändig und erfordert lange Präparationszeiten, wodurch
es zu Zusammensetzungsänderungen längs der Proben durch Seigerungen kommen kann
[8]. Für eine technische Anwendung des magnetischen Formgedächtniseffektes sind daher
Polykristalle von Interesse. Diese lassen sich preiswerter und leichter herstellen. Allerdings
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1.1 Einleitung
stellen Korngrenzen eine Behinderung für die Zwillingsgrenzenbewegung dar. Um den
magnetischen Formgedächtniseffekt auf Polykristalle zu übertragen, sind daher grobkörnige
texturierte Proben anzustreben. Diese sind dem Einkristall am ähnlichsten. Ein solches
Gefüge lässt sich z. B. durch langsame gerichtete Erstarrung herstellen. Eine alternative
Möglichkeit der Texturbildung ist das Anlassen nach hoher Kaltverformung. Dieses scheidet
bei Ni-Mn-Ga aus, da die Legierung sehr spröde und praktisch nicht kaltverformbar ist.
Bei höheren Temperaturen kann Ni-Mn-Ga z. B. durch Warmwalzen [9], Strangpressen
[10] oder Hochdrucktorsion [11] verformt werden. Dabei tritt dynamische Rekristallisation
auf und die entstandenen Texturen sind komplex und weniger scharf.
Die Möglichkeit, magnetfeldinduzierte Verformung bei orientierten Polykristallen zu erhal-
ten, wurde in einer Arbeit von Ullakko et al. beschrieben [12]. Weitere Details über die
Orientierungsbeziehungen der Körner oder Bedingungen für den magnetischen Formge-
dächtniseffekt werden nicht angegeben und lassen sich auch nicht in anderen Publikationen
finden. In einigen Veröffentlichungen lassen sich lediglich Informationen zur Herstellung
texturierter Proben finden [13, 14, 15].
Neben Einkristallen und Polykristallen wird der magnetische Formgedächtniseffekt gegen-
wärtig auch in Ni-Mn-Ga-Polymerkompositen [16], Schäumen [17], rascherstarrten Bändern
[18] und gesputterten dünnen Schichten [19] untersucht.
Im Rahmen dieser Arbeit soll das Gefüge in der Legierung Ni-Mn-Ga mittels gerichteter Er-
starrung eingestellt werden. Ziel ist ein optimales Gefüge im Hinblick auf den magnetischen
Formgedächtniseffekt. Die Gefügeuntersuchungen erfolgen mittels der Beugung rückge-
streuter Elektronen (EBSD) und metallographischer Schliffbilder. Um MIR in den Proben
zu beobachten, werden eine Wärmebehandlung und verschiedene thermomechanische Be-
handlungen (Training) durchgeführt. Außerdem wird der Einfluss der Probengeometrie
erörtert. Die Eigenschaften und das Potential der texturierten Proben für eine Anwendung
in einem Aktor werden mittels magnetfeldinduzierten Dehnungsmessungen untersucht.
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2 Kapitel 2Grundlagen
2.1 Martensitische Umwandlung und Zwillingsbildung
Die martensitische Phasenumwandlung ist die Grundlage für Formgedächtniseffekte. Durch
Absenken der Temperatur, das Einwirken von magnetischen oder elektrischen Feldern sowie
mechanischen Kräften kann im Kristallgitter eine Scherinstabilität hervorgerufen werden.
Diese führt zum Übergang einer Kristallstruktur hoher Symmetrie (z. B. kubisch) zu einer
Kristallstruktur niedrigerer Symmetrie (z. B. tetragonal). Martensitische Umwandlungen
sind diffusionslos und laufen über Keimbildung und Keimwachstum ab.
Die Begriffe Austenit für die Hochtemperaturphase sowie Martensit für die Tieftempe-
raturphase gehen auf die Ursprünge der Untersuchung martensitischer Phänomene im
System Fe-C (bei der Härtung von Stählen) zurück und erinnern an die Metallurgen
William Roberts-Austen und Adolph Martens. In diesem System wird durch eine schnelle
Abkühlung die Entmischung von Kohlenstoff im Eisen verhindert und der Kohlenstoff
bleibt im Martensit zwangsgelöst. Das führt zu einer tetragonalen Verzerrung der Kristall-
struktur. Das Volumen des Systems vergrößert sich dabei. Der entstandene Martensit ist
im Gegensatz zum Martensit im System Ni-Mn-Ga thermodynamisch nicht stabil.
Bei martensitischen Umwandlungen wird die Kristallstruktur hauptsächlich durch Scher-
prozesse verändert. Die Scherung entspricht einer Abgleitung von Atomebenen um weniger
als einen Atomabstand entlang einer unverzerrt bleibenden Ebene, der Habitusebene (Bild
2.1a). Diese Ebene ist eine gemeinsame Ebene von Austenit und Martensit. Dadurch haben
Austenit und Martensit immer eine bestimmte Orientierungsbeziehung zueinander. Die
unterschiedliche Richtung der Scherung in Bezug auf die Habitusebene führt zu Zwil-
lingsgrenzen (Bild 2.1b). Diese werden gebildet, um die inneren Spannungen im Material
abzubauen, die durch die Änderung der Kristallstruktur und die Angleichung an die äußere
3














Bild 2.1: Martensitische Umwandlung im zweidimensionalen, (a) an der Austenit-Martensit-
Grenzfläche kommt es zu einer Scherung δ um weniger als einen Atomabstand. (b) Die Zwillings-
bildung erfolgt durch Scherung parallel zur Zwillingsebene. Der Burgersvektor b beschreibt die
Verlagerung der Atome.
Form bei der martensitischen Umwandlung entstehen. Die Bereiche auf beiden Seiten der
Zwillingsgrenze werden Zwillingsvarianten bzw. martensitische Varianten genannt. Diese
Bereiche besitzen gleiche Kristallstruktur aber unterschiedliche Orientierung und können
durch Spiegelung an der Zwillingsgrenze aufeinander abgebildet werden. Die Zwillingsgren-
zen besitzen eine geringe Energie, da alle Atome der Zwillingsgrenze zu den Gittern beider
Varianten gehören. Auf der Probenoberfläche sind die Spuren der Zwillingsgrenzen bei
geeigneter Orientierung bereits im Lichtmikroskop erkennbar.
Die thermoelastische martensitische Umwandlung, wie sie für die in dieser Arbeit verwen-
dete 5M-Legierung beim Abkühlen auftritt, ist vom kubischen Austenit (Gitterkonstante
a0) zu einem tetragonalen Martensit (Gitterkonstanten a und c, c < a). Diese Umwand-
lung ist reversibel. Das Volumen der Elementarzelle bleibt bei der Umwandlung nahezu
unverändert. Die Verzerrung erfolgt mit gleicher Wahrscheinlichkeit entlang der drei kubi-
schen <100>-Achsen (Bild 2.2a). Ohne äußere Spannungen, die eine bestimmte Variante
bevorzugen, entstehen dann 3 martensitische Varianten, die sich durch die Orientierung
der c-Achsen unterscheiden und über Zwillingsgrenzen verbunden sind. Damit ergeben
sich 6 mögliche Zwillingsgrenzen (Bild 2.2b). Im realen Material kommt es aufgrund
der Scherung des Gitters zu einer leichten Verkippung der Kristallachsen bezüglich des
Austenitgitters. Aufgrund der unterschiedlichen Richtung der Scherung können mehr als
4














































Bild 2.2: Martensitische Umwandlung für 5M Ni-Mn-Ga: (a) Aus der kubischen Austenit-
Einheitszelle können drei tetragonale Zwillingsvarianten A, B, C entstehen. (b) Die Martensitva-
rianten können durch 6 verschiedene Zwillingsgrenzen verbunden sein.
drei Zwillingsvarianten entstehen. Diese unterscheiden sich aber nur um Werte geringer als
3,5° (für den 5M-Martensit), so dass makroskopisch von 3 Zwillingsvarianten ausgegangen
wird.
Der Winkel φ, um den sich die Orientierung der c-Achsen benachbarter Varianten beim
Übergang über eine Zwillingsgrenze ändert, hängt vom c/a-Verhältnis der Kristallstruktur
ab. Für Ni-Mn-Ga liegen die Habitusebenen, die zu Zwillingsgrenzen im Martensit werden,
auf {110}-Ebenen. Aus trigonometrischen Betrachtungen ergibt sich (siehe Bild 2.3):
φ = 180°− 2α
tanα = ac
φ = 180°− 2arctan(ac ) = 2arctan(
c
a) (2.1)
Für 5M Ni-Mn-Ga liegt das c/a-Verhältnis bei 0,94 und damit die Orientierungsänderung
der c-Achse über eine Zwillingsgrenze bei 86,5°. In den meisten Darstellungen (wie in
Bild 2.2) wird zur Vereinfachung eine Orientierungsdifferenz von 90° gezeichnet.
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2.1 Martensitische Umwandlung und Zwillingsbildung
Für die Zwillingsscherung s gilt [20]:
s = bd (2.2)
b: Burgersvektor und d: Netzebenenabstand.
Burgersvektor und Netzebenenabstand können als Funktion von c und a ausgedrückt
werden (siehe Bild 2.3). Es ergibt sich:




d = a · c√
a2 + c2
und wegen y2 + d2 = c2 und 2y + b =
√
a2 + c2




s = bd =
a2 − c2






















Bild 2.3: Schematische Darstellung einer Zwillingsgrenze in der a-c-Ebene.
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2.2 Magnetisch induzierte Reorientierung (MIR)
MIR tritt innerhalb einer magnetischen Phase auf (bei Ni-Mn-Ga in der ferromagne-
tischen martensitischen Phase) und beruht auf der Bewegung von Zwillingsgrenzen in
einem äußeren Magnetfeld. Die Zwillingsgrenzenbewegung ändert die Kristallorientierung.
Da die Einheitszellen niedrige Symmetrie (z. B. tetragonal) haben, kommt es durch die
Umorientierung zu Formänderungen. In der Literatur werden für diesen Effekt auch die
Bezeichnungen magnetfeldinduzierte Dehnung (MFIS: magnetic field induced strain),
magnetischer Formgedächtniseffekt (MSME: magnetic shape memory effect), Magneto-
plastizität oder Riesenmagnetostriktion (giant magnetostriction) verwendet.
Diese Begriffe sind allerdings mehrdeutig, beziehungsweise ungenau. MFIS schließt Dehnun-
gen durch magnetisch induzierte Phasenübergänge und magnetisch induzierte Zwillingsgren-
zenbewegung ein. Der Begriff magnetischer Formgedächtniseffekt kann in Anlehnung an den
klassischen thermischen Formgedächtniseffekt missverstanden werden. Beim thermischen
Formgedächtniseffekt wird das Material im Martensit durch Zwillingsgrenzenbewegung
verformt. Diese Verformung geht beim Erwärmen in den Austenit wieder zurück, das
Material „erinnert“ sich an seine ursprüngliche Form. Das charakteristische Merkmal ist
die Dehnung aufgrund des Phasenüberganges. Dieser thermische Formgedächtniseffekt
tritt auch bei den magnetischen Formgedächtnismaterialien auf. In den magnetischen
Formgedächtnismaterialien sind die Zwillingsgrenzen jedoch nicht nur mechanisch, sondern
auch durch ein äußeres Magnetfeld verschiebbar. Das charakteristische Merkmal ist die
Dehnung aufgrund der Verschiebung der Zwillingsgrenzen im Magnetfeld. Gibt es einen
Magnetisierungsunterschied zwischen der Martensit- und der Austenitphase, dann kann
der Phasenübergang durch ein (sehr hohes) Magnetfeld induziert werden. Hierfür werden
die Begriffe MIM (magnetic field induced martensite) und MIA (magnetic field induced
austenite) verwendet. Magnetoplastizität impliziert irreversible Formänderungen, bei MIR
können die Verformungen allerdings zurückgesetzt werden. Zum einen durch Ausnutzen
des thermischen Formgedächtniseffekts, d. h. Erwärmen in den Austenit. Zum anderen
kann die Dehnung durch Drehen des Magnetfeldes um 90° zurückgesetzt werden. Bei
Magnetostriktion werden die magnetischen Momente in Feldrichtung gedreht und es kommt
zu keiner strukturellen Änderung. Für 5M Ni-Mn-Ga liegt die Magnetostriktion bei 50 ppm
7












Bild 2.4: Die mechanische und magnetische Verschiebung von Zwillingsgrenzen erzeugt aufgrund
der tetragonalen Verzerrung der Elementarzelle (rechts) eine Formänderung. Die Richtung der
leichten Magnetisierung ist durch Doppelpfeile dargestellt.
[21] und wird daher durch die viel größeren Dehnungen aufgrund von MIR überdeckt.
In dieser Arbeit wird der Effekt der Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung im Magnet-
feld mit MIR bezeichnet. Die diesen Effekt zeigenden Legierungen werden magnetische
Formgedächtnislegierungen (MSM-Legierungen) genannt.
Voraussetzung für MIR sind leicht bewegliche Zwillingsgrenzen und die bevorzugte Aus-
richtung der Magnetisierung in einer Kristallrichtung (leichte Richtung). Außerdem soll
die magnetokristalline Anisotropie groß sein. Die freie Energie der MSM-Probe im äußeren
Magnetfeld kann verringert werden, indem Zwillingsgrenzen so verschoben werden, dass
die leichten Richtungen parallel zum äußeren Feld liegen. Die Zwillingsgrenzenbewegung ist
hierbei gleichzeitig ein Magnetisierungsprozess. In der in dieser Arbeit untersuchten mar-
tensitischen Legierung Ni50Mn29Ga21 mit tetragonaler 5M-Struktur liegt die magnetisch
leichte Richtung parallel zur kurzen c-Achse.
In Bild 2.4 ist der Effekt der Zwillingsgrenzenbewegung schematisch dargestellt. Der
Ausgangszustand (links im Bild) ist ein einvariantiger Zustand, der beim Abkühlen ei-
nes Einkristalls durch den Martensitübergang unter einer horizontalen Last oder durch
Heraustreiben aller Zwillingsgrenzen im Martensit durch magnetische oder mechanische
8
2.2 Magnetisch induzierte Reorientierung (MIR)
Kräfte entsteht. Die kurze c-Achse mit der magnetisch leichten Richtung liegt horizontal.
Varianten mit vertikaler c-Achse und damit verbundener leichter Magnetisierungsrichtung
sind hellblau eingefärbt. Durch eine äußere Druckkraft wird die Ausrichtung der kürzeren
c-Achse in Richtung der Kraft bevorzugt. Bei vertikalem Druck entstehen zunächst die
hellblau eingefärbten Varianten. Durch Verschiebung der Zwillingsgrenzen wachsen diese
und der Kristall wird verformt. Bei weiterem Drücken ist nur noch die hellblaue Variante
vorhanden und die c-Achse mit der leichten Magnetisierungsrichtung vertikal ausgerichtet.
Durch Anlegen eines horizontalen Magnetfeldes wird die leichte Magnetisierungsrichtung
in horizontaler Lage begünstigt. Sind die Zwillingsgrenzen beweglich genug, wird der
Ausgangszustand durch Verschiebung der Zwillingsgrenzen wieder hergestellt.
Die maximale Dehnung, die durch vollständige Reorientierung einer einvariantigen mar-




Die magnetisch erzeugbare Kraft auf eine Zwillingsgrenze zwischen zwei Varianten 1
und 2 beruht auf dem Energieunterschied der Zwillingsvarianten im äußeren Magnetfeld
H aufgrund der magnetokristallinen Anisotropieenergie. Wird ein hinreichendes großes
Magnetfeld parallel zur c-Achse der Variante 1 angelegt, dann entspricht die magnetische
Energiedichte der Zeeman-Energie −MS · H. MS bezeichnet die Sättigungsmagnetisierung.
In der benachbarten Variante 2 mit der c-Achse senkrecht zum Magnetfeld beträgt die
magnetische Energiedichte −M·H + KU·sin2Θ. Dabei wird die Drehung der Magnetisierung
M um den Winkel Θ aus der Vorzugslage durch das angelegte Magnetfeld berücksichtigt. KU
entspricht der Anisotropieenergiekonstanten für einachsige magnetokristalline Anisotropie.
Das angelegte Magnetfeld erzeugt einen Unterschied in der Energiedichte ∆Emag(H)
über die Zwillingsgrenze. Dies führt zu einer Kraft auf die Zwillingsgrenze, um das
Volumen der energetisch bevorzugten Variante mit der leichten c-Achse in Feldrichtung
zu vergrößern. Der maximale Energiedichteunterschied entspricht der magnetokristallinen
Anisotropieenergiekonstanten KU und wird für sättigende Magnetfelder oberhalb der
Anisotropiefeldstärke HA erreicht. Dann sind beide Varianten in Feldrichtung magnetisiert.
Für die maximale magnetisch erzeugbare Schubspannung auf eine Zwillingsgrenze gilt [2]:
9




s. . . Zwillingsscherung, siehe Gleichung 2.3.
Die Schubspannung ist über den Schmidfaktor m mit der außen an der Probe wirkenden
Zug- oder Druckspannung σ gemäß ihrer geometrischen Projektion verknüpft (siehe Bild
2.5):
τ = σ · cosλ · cosκ = σ ·m (2.6)
κ. . .Winkel zwischen Gleitebenennormale und Richtung der äußeren Spannung





Für Ni-Mn-Ga entspricht die Gleitebene der Zwillingsgrenze und damit der {110}-Ebene




Bild 2.5: Geometrische Projektion der Zugspannung σ auf die Gleitebene (cosκ) und die
Gleitrichtung (cosλ). Die Schubspannung τ wirkt entlang der Gleitrichtung, die in der Gleitebene
liegt.
Eine weitere Erhöhung der magnetischen Feldstärke über die Anisotropiefeldstärke hinaus





µ0. . . magnetische Feldkonstante (4π · 10−7 Vs/Am).
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Um bei gleicher magnetokristalliner Anisotropie das τmag,max bereits in kleinen Magnetfel-
dern zu erreichen, ist eine hohe Sättigungsmagnetisierung MS nötig.
Die für die Zwillingsgrenzenbewegung notwendige äußere Spannung ist die Zwillings-
spannung σzw. Eine magnetisch induzierte Zwillingsgrenzenbewegung ist möglich, wenn
σmag,max > σzw ist.
An Polykristallen ist wegen der unterschiedlichen Orientierung jedes Kornes und der nur
in bestimmten kristallographischen Richtungen auftretenden Dehnungen mit Inkompatibi-
litäten an den Korngrenzen zu rechnen. Diese begrenzen die Dehnung und erhöhen das für
die Bewegung der Zwillingsgrenzen notwendige Feld.
11
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2.3 Das System Ni-Mn-Ga
Die am intensivsten untersuchten magnetischen Formgedächtnislegierungen findet man
im System Ni-Mn-Ga. In diesem System bildet sich eine intermetallische Phase mit der
stöchiometrischen Zusammensetzung Ni2MnGa. Diese Phase hat einen breiten Homogeni-
tätsbereich. MIR wird in Zusammensetzungen nahe bei Ni2MnGa beobachtet.
Aus der Schmelze kommend bildet sich bei ca. 1100 °C die kubische B2-Struktur (CsCl-Typ,
siehe Bild 2.6) [22]. Die Struktur läßt sich durch zwei einfache kubische Gitter beschreiben,
die um 1/2 · [111] zueinander verschoben sind. Ein Gitter ist mit Ni-Atomen besetzt, im
anderen Gitter sind Mn und Ga statistisch auf die Gitterplätze verteilt. Unterhalb von
750 °C kommt es zu einer atomaren Ordnung der Mn- und Ga-Atome hin zur L21-Struktur
[23]. Aufgrund dieser Struktur und der ternären intermetallischen Verbindung der Form
X2YZ (X, Y: Übergangsmetallelement, Z: 3.-5. Hauptgruppenelement) wird Ni2MnGa
zu den Heuslerlegierungen gezählt. Beim weiteren Abkühlen findet eine martensitische
Umwandlung statt und die kubische Austenitphase wandelt sich in die Martensitphase
mit niedrigerer Symmetrie um. Für die stöchiometrische Zusammensetzung Ni2MnGa liegt
der Übergang bei TM = −70 °C [24], d. h. bei Raumtemperatur liegt Ni2MnGa in der






Bild 2.6: Hochtemperaturkristallstrukturen von Ni-Mn-Ga: die halbgeordnete B2-Struktur und
die geordnete L21(Heusler)-Phase.
Die Umwandlungstemperatur ist stark von der Zusammensetzung abhängig [25]. Da die
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Tabelle 2.1: Strukturdaten der Ni-Mn-Ga Phasen [7]
Struktur Austenit 5M 7M NM
Kristallstruktur kubisch a0 tetragonal
a = b > c
orthorhombisch
a > b > c
tetragonal
a = b < c
c/a - 0,94 0,9 1,2
MIR:
εmax = 1− c/a
- 6 % 10 % kein MIR
Zwillingsscherung
s
- 0,12 0,21 −0, 36
magnetische
Anisotropie









103 1, 65 · 105 1, 7 · 105 −2, 3 · 105
Anzahl Zwillings-
varianten
- 3 6 3
σmag,max in MPa - 2,6 2,1 1,1
intermetallische Phase eine große Phasenbreite besitzt, kann durch Variation der Zusam-
mensetzung der martensitische Zustand bei Raumtemperatur und höheren Temperaturen
eingestellt und somit MIR ermöglicht werden. Im Gegensatz dazu ist die Curietemperatur
nur schwach von der Zusammensetzung abhängig [26] und liegt bei ca. 100 °C [27], was die
oberste Einsatztemperatur für ein Bauelement aus diesem Werkstoff mit MIR begrenzt.
In der martensitischen Phase können drei verschiedene Kristallstrukturen (siehe Tabelle
2.1) auftreten. Für MIR interessant sind der 5M und der 7M Martensit. Im Vergleich
zum kubischen Austenit (Gitterkonstante a0) sind die Martensitkristallstrukturen leicht
verzerrt. Für die 5M Phase gilt c < a = b (tetragonal) mit einem c/a-Verhältnis von 0,94
und für die 7M Phase c < b < a (orthorhombisch) mit einem c/a-Verhältnis von 0,9. Damit
ergeben sich nach Gleichung 2.4 maximale Dehnungen von 6 % für 5M und 10 % für 7M,
die auch experimentell an Einkristallen gefunden werden konnten [3, 4].
Neben 5M und 7M existiert eine weitere Struktur (Bezeichnung NM). Die Einheitszel-
le dieser Phase ist tetragonal mit einem c/a-Verhältnis von 1,2. Theoretisch wären in
dieser Phase 20 % Dehnung zu erwarten, es wurde allerdings bisher kaum MIR beob-
achtet. Ursache ist die geringe magnetisch erzeugbare Spannung (σmag,max = 1,1 MPa)
im Vergleich zur Zwillingsspannung (σmag,max > 15 MPa) [28]. Die magnetisch erzeugbare
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L21 geordneter kubischer Austenit






Bild 2.7: (links) Im Raumtemperaturphasendiagramm [30] haben die Zusammensetzungen
zwischen 28 und 30 at. % Mn eine tetragonale Kristallstruktur (5M). Diese Legierungen zeigen
MIR. Isothermalen der Martensitumwandlungstemperaturen sind mit durchgezogenen Linien
gekennzeichnet. Die Zusammensetzungen mit einem Ni-Gehalt von 50 at. % liegen auf der
gestrichelten Linie. (rechts) Das schematische Phasendiagramm für Ni-Mn-Ga [31] zeigt die
auftretenden Phasen in Abhängigkeit von der Valenzelektronenkonzentration E/A (vgl. Gleichung
2.9) und Temperatur.
Spannung lässt sich nach Gleichung 2.5 (τmag,max = KU/s) aus der magnetokristallinen
Anisotropiekonstante und der Zwillingsscherung (siehe Tabelle 2.1) bestimmen. Die große
Zwillingsscherung führt zu einer geringen magnetisch erzeugbaren Spannung. Außerdem ist
die magnetokristalline Anisotropie vom Typ leichte Ebene, d. h. in der a-b-Ebene ist keine
Vorzugsrichtung für die Magnetisierung vorhanden und diese daher in der Ebene frei dreh-
bar. Eine magnetische induzierte Spannung wird nur dann erzeugt, wenn das Magnetfeld
außerhalb der leichten Ebene angelegt wird. Daher sind die entsprechenden Bedingungen
für Zwillingsgrenzenbewegung schwerer realisierbar. Von Chernenko et al. werden 0,17 %
MIR für einen NM-Einkristall angegeben [29]. Allerdings werden in dieser Arbeit keine
Strukturuntersuchungen gezeigt. Daher ist es möglich, dass kein reiner NM-Einkristall
vorlag, sondern Anteile an 5M oder 7M vorhanden waren, die die Dehnung durch MIR
verursachten.
Die Art der entstehenden Martensitkristallstruktur ist ebenfalls abhängig von der Zusam-
mensetzung [27], sowie von der thermischen und mechanischen Vorgeschichte [32]. In Bild
2.7 ist dargestellt, welche Phasen für bestimmte Temperaturen, Zusammensetzungen bzw.
E/A-Verhältnisse stabil sind. Das E/A-Verhältnis ist die Valenzelektronenkonzentration
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und berechnet sich nach:
E/A = 10 · xNi + 7 · xMn + 3 · xGa (2.9)
xi. . . Anteil der Atomsorte in at. %
Für viele Legierungen mit geringem E/A-Verhältnis ist die 5M Struktur bis zu tiefen
Temperaturen stabil. Für hohe E/A-Verhältnisse wird nur die NM Struktur beobachtet.
Bei Abkühlung des Martensits kann es zu intermartensitischen Phasenumwandlungen
zwischen den drei Martensittypen kommen [33].
Für die Beschreibung der martensitischen Kristallstrukturen werden in der Literatur
mehrere Einheitszellen verwendet. Ausgangspunkt ist die kubische Einheitszelle des Auste-
nits (Gitterparameter a0), deren Achsen im Folgenden mit dem Index A gekennzeichnet
werden. Der Martensit kann durch eine tetragonal verzerrte Einheitszelle des Austenits
beschrieben werden. Die Achsen dieser martensitischen Einheitszelle (Gitterparameter
a, b, c) liegen parallel zu den kubischen Achsen (Bild 2.8a). Durch diese Beschreibung kann
die Orientierungsbeziehung zum Austenit, in dem die Legierung zunächst erstarrt, direkt
erhalten werden. Die in der Literatur verwendete Größe des c/a-Verhältnisses bezieht sich
auf die Gitterparameter dieser Einheitszelle. Bei Verwendung dieser Einheitszelle wird im
Folgenden der Index M verwendet. In dieser Einheitszelle ist für 5M und 7M Martensit
die c-Achse die kürzeste Achse der Einheitszelle.
Für die kristallographisch korrekte Beschreibung des Martensits wird eine reduzierte
Einheitszelle verwendet. Die a- und b-Achse werden um 45° um die c-Achse gedreht, so
dass für die Achsen der neuen Einheitszelle gilt (siehe Bild 2.8b):
• [100]M´ entlang [110]M, a´ = a/
√
2





• [001]M´ entlang [001]M, c´ = c
Dieses Einheitszelle wird in der vorliegenden Arbeit mit dem Index M´ markiert gekenn-
zeichnet. Für die 5M-Martensitstruktur mit a´ = b´ 6= c´ gehört die neue Einheitszelle
zur Raumgruppe I4/mmm. Die c´-Achse ist in dieser Einheitszelle länger als die a´-Achse.
In Bild 2.8 ist zusätzlich eine mögliche Zwillingsebene eingezeichnet. Die Indizierung der
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Ebene ändert sich unter Beachtung der Beschreibung des Martensits. Bei der Koordina-

















Bild 2.8: (a) Geordnete L21 Struktur des kubischen Austenits (Index A, Gitterparameter a0). Der
5M-Martensit kann auch mit dieser Einheitszelle beschrieben werden (Index M), es ändern sich
dann lediglich die Gitterparameter c < a0 < a. (b) Reduzierte Einheitszelle des 5M-Martensits
(Index M´) mit den Gitterparametern a´ = b´ < c´ = c. (a) und (b) Grau eingezeichnet ist die
(101)M bzw. (112)M´-Zwillingsebene.
Die Beschreibung der martensitischen Kristallstruktur durch eine tetragonale (für 5M)
bzw. orthorhombische Einheitszelle (für 7M) ist eine Vereinfachung. Die Martensitphasen
5M und 7M besitzen zusätzlich noch eine Überstruktur und sind moduliert [34, 35]. Die
Modulation entsteht durch eine leichte Verschiebung von dichtest gepackten Ebenen in
Richtung [100]M´[36]. Die senkrecht zu [010]M´ liegenden (010)-Ebenen werden als feste
Einheit verschoben. Die Modulationsperiode entspricht 5 (010)-Ebenen für 5M und 7
(010)-Ebenen für 7M (daher die Bezeichnungen 5M und 7M). Unter Berücksichtigung der
chemischen Ordnung ist die korrekte Bezeichnung 10M bzw. 14M, da man 10 bzw. 14
Ebenen einbeziehen muss, um eine translationssymmetrische Einheitszelle zu erhalten.
Für die Verschiebung gibt es zwei unterschiedliche Beschreibungen. Das Konzept der
„Nanoverzwillingung“ geht von einer Verschiebung der Atomebenen mit gleicher Schrittweite
parallel und antiparallel zu a´ aus. Die zweite Beschreibungsweise ist eine wellenförmige
Verschiebung der Atome [23].
Durch die Modulation wird die Kristallsymmetrie niedriger. Für die Beschreibung der
Einheitszelle, die die Modulation enthält, wird ein neues Kristallsystem (M´´) gewählt
16
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mit:
• [100]M´´ entlang [100]M´ bzw. [110]M, a´´ = a´ = a/
√
2
• [010]M´´ entlang [001]M´ bzw. [001]M, b´´ = c´ = c
• [001]M´´ entlang [010]M´ bzw. [110]M, c´´ = n · b´ = n · b/
√
2
(n berücksichtigt die Länge der Modulation, siehe Bild 2.9b)
Für 5M ist die Einheitszelle unter Berücksichtigung der wellenförmigen Verlagerung
orthorhombisch. Im Falle der „Nanoverzwillingung“ führt die Stapelfolge (32)2 zu einer
monoklinen Verzerrung der Einheitszelle (siehe Bild 2.9a). Es wurden allerdings auch
Bereiche mit (55)-Stapelfolge gefunden [23], wobei keine monokline Verzerrung auftritt.
Für die orthorhombische 7M Struktur ist der Winkel β zwischen [100]M´´ und [001]M´´
bzw. zwischen [110]M und [110]M wegen a 6= b nicht 90° (Bild 2.9c). Dadurch wird dieses


























Bild 2.9: Zur Beschreibung der Einheitszelle des modulierten 5M-Martensits (a) wird die
reduzierte martensitische Einheitszelle (M´) verwendet und eine Koordinatentransformation
durchgeführt (b). Die Ni-Atome sind in (a) um 1/4 · b´´ in die Papierebene verschoben. (c) Für
den 7M Martensit wird die Einheitszelle, die die Modulation berücksichtigt, immer monoklin, da




In dieser Arbeit wurden die Legierungszusammensetzungen Ni48Mn30Ga22 und Ni50Mn29Ga21
(Angaben in at. %) verwendet. Die Herstellung der Proben erfolgte auf drei Wegen. Mit-
tels gerichteter Erstarrung beim stationären Gießen wurden über die Beeinflussung des
Erstarrungsvorganges texturierte Proben erzeugt. Weiterhin wurden Proben durch Abguss
in Kupferkokillen und durch ein modifiziertes Bridgman-Verfahren hergestellt. Alle Pro-
ben werden durch Umschmelzen einer Vorlegierung erhalten. An den Umschmelzvorgang
schließt sich eine Wärmebehandlung an. Auf die Kupferkokillengussproben und auf ausge-
wählte durch gerichtete Erstarrung beim stationären Gießen hergestellte Proben wurde
während der Wärmebehandlung eine Verformung aufgebracht, um das Kornwachstum zu
steuern.
Die Kontrolle der Zusammensetzung der Proben erfolgte durch energiedispersive Röntgen-
spektroskopie (EDX), nasschemische Analyse und indirekt durch dynamische Differenzka-
lorimetrie (DSC) anhand der Martensitübergangstemperaturen.
Für die mechanische Charakterisierung (Training) und die Messung von MIR wurden
aus den gerichtet erstarrten Proben Würfel (5 x 5 x 5mm3) und rechteckige Platten mit
Dicken im Bereich der Korndurchmesser unter Beachtung der Textur herausgetrennt. Aus
den Bridgman-Proben wurden einkristalline Quader unter Beachtung der Orientierung
geschnitten. Die Trennschnitte erfolgten elektroerosiv, um Einflüsse durch Verformung
oder mechanische Spannungen zu minimieren.
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3.1.1 Herstellung der Vorlegierung
Das Erschmelzen der Vorlegierungen erfolgte in einem Balzers Vakuum Induktionsofen.
Die Sollzusammensetzungen wurden aus den Elementen eingewogen (Reinheiten Nickel
99,99 %; Mangan 99,8 %; Gallium 99,999 %) und in der Reihenfolge Nickel, Gallium,
Mangan in den Schmelztiegel gefüllt. Das unten liegende Nickel ist für die Einkopplung der
Energie nötig. Das darauf liegende Gallium schmilzt bereits bei 30 °C, sinkt ab und bildet
mit dem Nickel eine Legierung. Mangan, das aufgrund seines niedrigen Dampfdruckes
leicht abdampfen kann, wird zuletzt in die bereits flüssige Ni-Ga-Legierung zugegeben.
Das Wechselfeld gewährleistet eine gute Durchmischung der Elemente. Das Aufschmelzen
erfolgt unter 500 mbar Argon. Danach wurde in eine zylindrische Kupferkokille abgegossen.
Anschließend erfolgte eine Wärmebehandlung zur Homogenisierung in der Glüherei des
IFW Dresden. Dazu werden die Legierungen bei 1000 °C für 48 h in einer Formiergas-
Atmosphäre (95 % Ar + 5 % H2) geglüht. Die Abkühlung erfolgt im Ofen durch natürliche
Wärmeabstrahlung.
3.1.2 Gießtechnologie zur gerichteten Erstarrung
Beim stationären Gießen erfolgt der Abguss der Schmelze in eine vorgeheizte Keramikform.
Die Wärme der Schmelze wird durch eine an der Unterseite befindliche Kupferplatte abge-
führt. Die Erstarrungsfront bewegt sich entgegengesetzt zum Wärmestrom. Im Vergleich
zum Kupferkokillenguss ist die Erstarrung durch die geringe Kontaktfläche, die für die
Wärmeabfuhr zur Verfügung steht, langsamer. Das Prinzip der verwendeten Technologie
ist in Bild 3.1 dargestellt.
Die Durchführung der Gießversuche erfolgte in einer Feingussanlage Induret der Firma
REITEL Feinwerktechnik GmbH. Diese besteht aus zwei übereinander angeordneten
Kammern, einer oberen Induktorkammer, in der sich die induktive Heizung und der
Schmelztiegel befinden, sowie einer darunter liegenden Muffelkammer, die die Gussform
enthält (Bild 3.2).
Die Herstellung der Gussformen erfolgte mittels einer Einbettmasse, die aus Anmischflüssig-
keit (30 Vol. % Begosol®K mit Wasser) und Pulver (Bellastar, Fa. Bego) angerührt wurde.











Bild 3.1: Prinzip des stationären Gießens. Der Wärmefluss q ist antiparallel zur Erstarrungs-
richtung ds.
max. 5 % Zusatzstoffe NaCl, KCl, LiCl), das mit Begosol®K eine phosphatgebundene Kera-
mik bildet. Die Keramikformen müssen nach einem vorgegebenen Zeit-Temperatur-Regime
gebrannt werden. Die maximale Endtemperatur beträgt 1200 °C. Nach dem Brennen der
Keramikform ist es nicht möglich, diese nach Abkühlung nochmals auf 1200 °C zu erwär-
men, da dies die Form zerstört. Daher wird die Keramikform direkt nach dem Brennen
und Erreichen der gewünschten Endtemperatur für die Gießversuche verwendet. Zum
Entformen der Gussstücke ist es nötig, die Keramik aufzubrechen.
Das Brennen und Vorheizen der Gussformen erfolgt in einem externen Muffelofen (Reitel
Retomat). Die heiße Keramik wird aus dem Ofen entnommen und in die Muffelkammer der
Induret eingesetzt (Bild 3.2). Anschließend wird das Gerät verschlossen und zweimal im
Wechsel evakuiert (auf etwa 10−2 bar) und mit Argon (99,998 %) gespült (auf Normaldruck)
um Oxidation zu vermeiden. Dann wird die mechanisch grob zerkleinerte Vorlegierung
(ca. 60 g) im Schmelztiegel (Al2O3) induktiv mit einer Leistung bis zu 3 kW unter
Argon aufgeschmolzen. Die Temperatur der Schmelze wird mit einem externen Pyrometer
gemessen, das auf die Oberfläche der Schmelze durch ein Glasfenster gerichtet ist. Durch
dieses Glasfenster wird die Schmelze beobachtet. Bei Erreichen des Abgusszeitpunktes wird
ein Bornitrid-Stopfenverschluss gezogen und die Schmelze fließt aus dem Schmelztiegel in
die in der unteren Kammer stehende heiße Gussform. Diese steht auf einer Kupferkühlplatte
und ist durch eine Keramikisolierung (aus dem gleichen Material wie die Form) von der
20
3.1 Probenherstellung
Platte getrennt. Dadurch wird verhindert, dass die vorgeheizte Form ihre Wärme an
die Kupferplatte abgibt. In der Mitte der Kühlplatte hat die Schmelze Kontakt zum
Kupfer. Die Wärmeabfuhr erfolgt durch die Schmelze zur Kupferplatte am Boden, die als
Wärmesenke wirkt. Die Entnahme der Gussstücke erfolgt nach Abkühlung der Form in der
Anlage auf Raumtemperatur. Nach dem Entformen der Gussproben erfolgt eine Reinigung



















Bild 3.2: Feingussanlage Induret mit Kupferkühlplatte und verwendeten Keramikformen sowie
Prinzipskizze der Anlage.
Das Pyrometer war nur auf einen Teil der Oberfläche der Schmelze gerichtet (Brennfleck-
durchmesser ca. 5 mm), so dass die Temperatur der Schmelze darunter durchaus höher
sein kann. Bei den Versuchen erfolgte die Wahl des Abgusszeitpunktes nach visueller Beur-
teilung der Schmelze. Abgegossen wurde, wenn die Legierung vollständig aufgeschmolzen
war und die Schmelze konvektierte, sowie die auf der Oberfläche der Schmelze befindliche
Haut aufriss. Die vom Pyrometer angezeigten Abgusstemperaturen bewegen sich dabei für
beide verwendeten Legierungen im Bereich zwischen 1250 °C und 1300 °C.
Der gesamte Gießprozess, von der Entnahme der vorgeheizten Form aus dem Muffelofen
bis zum Abguss, dauert ca. 180 s. In dieser Zeit kühlt die Gussform ab. Messungen mit
Thermoelementen an der inneren Mantelfläche der Form zeigten eine Temperatur von ca.
600 °C zum Abgusszeitpunkt (siehe Bild 3.3). Die Kupferplatte hat zum Abgusszeitpunkt
eine Temperatur von ca. 50 °C und erwärmt sich nach Kontakt mit der Schmelze auf
maximal 150 °C. Das bedeutet, dass die Keramikisolierung zwischen vorgeheizter Form
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und Kupferplatte sowie die Dimensionierung der Kupferplatte ausreichend sind.
Die mittels des Verfahrens des stationären Gießens hergestellten Proben haben einen
Durchmesser von 10 mm und eine Länge (mit Gusskopf) von 55 mm.






















Bild 3.3: Typische Temperaturverläufe während des Gießprozesses an Kupferplatte sowie äußerer
und innerer Mantelfläche der Gussform. Die Form wurde ursprünglich auf 1200 °C vorgeheizt.
3.1.3 Kupferkokillenguss
Die Abgussparameter sind bei diesem Verfahren die gleichen wie beim Verfahren der
gerichteten Erstarrung. Der Abguss erfolgt in eine nicht vorgeheizte Kupferkokille (Ø 6 mm,
Länge 60 mm). Die Wärme wird radial über die Mantelfläche der Kupferkokille abgeführt.
Nach Entfernen des Gusskopfes und der untersten 5 mm des Gusstabes (in diesem Bereich
erfolgt die Wärmeabfuhr nicht radial, sondern zur Kupferplatte, auf der die Kokille steht),




Die Vorlegierung befindet sich in Stabform in einem Al2O3-Rohr (Ø 11 mm, Länge 150 mm)
und wird in einer Kristallzuchtanlage Granat mittels Wolframheizstäben bei ca. 1200 °C
aufgeschmolzen. Unter Rotation wird das Tiegelrohr vertikal aus der Wärme in eine
wassergekühlte Zone gezogen. Zur Seitenisolation wurde ein zweites Keramikrohr über den
Tiegel gezogen. Die Ziehgeschwindigkeiten lagen zwischen 100 mm/h und 1000 mm/h und
sind damit um einen Faktor 10-50 höher als typische Einkristallziehgeschwindigkeiten. Das
Tiegelrohr verjüngt sich an der Unterseite oval, so dass die Wärmeabfuhr dort allseitig
erfolgt.
3.1.5 Wärmebehandlungen
Nach dem Guss werden alle Proben bei 1000 °C für 48 h in einer Formiergas-Atmosphäre
(95 % Ar + 5 % H2) geglüht. Die Aufheizgeschwindigkeit beträgt 400 K/h und das
Abkühlen erfolgt im Ofen in ca. 6 h. Die Glühung ist notwendig, um die Proben chemisch
zu homogenisieren. Die Gussstücke, aus denen das Heraustrennen der Proben für die
Untersuchungen des mechanischen Verhaltens erfolgt, werden direkt im Anschluss an die
Homogenisierungsglühung im selben Ofen bei 600 °C für 14 h geglüht. Dadurch werden
Eigenspannungen abgebaut und die Ordnung eingestellt [32].
3.1.6 Wärmebehandlung mit Verformung
Ziel dieser Versuche ist es, ein verformungsinduziertes Kornwachstum beim Glühen zu
erreichen. Die Durchführung erfolgte in einem Umformdilatometer der Firma Baehr am
IWU Dresden. Es wurden würfelförmige, durch stationäres Gießen texturierte Proben
(5 x 5 x 5 mm3) und in Kupferkokillen abgegossene Proben (Ø 6 mm, Länge 10 mm)
verwendet. Die Proben wurden mit 400 K/min auf 1000 °C unter Argonatmosphäre
aufgeheizt. Danach wurde die Temperatur 10 min gehalten. Dann wurde innerhalb von
1 min eine Verformung von 10 % oder 15 % aufgebracht. Anschließend wurde 6 h bei
1000 °C geglüht, wobei aus technologischen Gründen eine geringe Last von ca. 150 N anlag.
Dabei erfolgte keine weitere Verformung. Die Abkühlung verlief bis 500 °C annähernd linear
mit 300 K/min und folgte danach einem exponentiellen Verlauf. In Bild 3.4 ist ein Schema
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des Temperatur-, Kraft- und Längenänderungsverlaufs während eines Glühversuches mit
Last zu sehen.
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Bild 3.4: Ablauf einer Glühung mit Last: Nach dem Aufheizen wird die Probe 10 min bei
1000 °C gehalten, dann die Verformung aufgebracht und anschließend 6 h geglüht. (links) Last-
und Temperaturverlauf, (rechts) Dehnungs- und Temperaturverlauf.
3.1.7 Abkühlen durch den Martensitübergang unter Last
Die Versuche wurden an einer Instron 4466 durchgeführt, die mit einem von der For-
schungstechnik des IFW entwickelten Ofen erweitert werden kann. Der Ofen wurde auf
100 °C geheizt. Anschließend wurde 60 min gewartet, damit alle Teile im Inneren des Ofens
diese Temperatur aufweisen. Nach Aufbringen der Last von 20 MPa wurde lastgeregelt
abgekühlt. Die Abkühlung erfolgte durch natürliche Wärmeabstrahlung mit ca. 1 K/min.
Die Dehnung wurde über die Bewegung des Querjochs gemessen. Die Maschinendehnung
beim Abkühlen wurde mittels einer 0,5 mm dicken Keramikeichprobe mit demselben






Die Untersuchung der Orientierungen der Körner erfolgte mittels der Beugung rückge-
streuter Elektronen (electron backscatter diffraction, EBSD) in einem Rasterelektronenmi-
kroskop (REM). Grundlage für diese Untersuchungsmethode ist, dass Elektronen eines
Primärstrahls nach dem Eintreten in die Probenoberfläche in alle Richtungen gestreut
werden. Die gestreuten Elektronen treffen daraufhin auf eine Vielzahl von unterschiedlichen
Netzebenen im Kristallit. Bei einem Teil der Elektronen kommt es zur Reflexion an den
Netzebenenscharen, wobei die Bragg´sche Gleichung (3.1) mit n: Ordnung der Beugung,
λ: Wellenlänge der einfallenden Strahlung, d: Netzebenenabstand, θ: Winkel zwischen
Einfalls-/Reflektionsrichtung und Netzebene gilt:
n · λ = 2d · sinθ (3.1)
Um die Ausbeute der reflektierten Elektronen zu verstärken, wird die Geometrie zwi-
schen dem Primärelektronenstrahl und der Probenoberfläche so gewählt, dass der Strahl
unter einem kleinen Winkel auf die Oberfläche auftrifft. Dadurch liegt das beugende
Probenvolumen näher an der Probenoberfläche, wodurch weniger Elektronen in der Probe
absorbiert werden. Meist wird ein Winkel von 20° verwendet, d. h. zum sonst im REM
üblichen senkrechten Einfall wird die Probe um 70° gekippt (Bild 3.5 links). Die gebeugten
Elektronen treten als Kegel aus der Probenoberfläche aus und werden als Beugungsbild
mit einem Phosphorschirm und einer nachgeschalteten Kamera registriert (Bild 3.5 rechts).
Das dabei entstehende sogenannte Kikuchi-Muster ist für jede Orientierung eines Kris-
tallits verschieden. Somit ist es möglich, die genaue kristallographische Orientierung des
bestrahlten Probenvolumens zum Phosphorschirm zu ermitteln.
Die Orientierungsbestimmungen in dieser Arbeit erfolgten an einem REM Leo Gemini 1530
mit Feldemissionskathode. Es wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV, einem
Arbeitsabstand von 12 mm und einer Probenkippung von 70° gearbeitet. Zur Auswertung
der Kikuchi-Muster sowie zur Steuerung des REM und zur automatisierten Gewinnung
von Orientierungsinformationen von größeren Probengebieten stand die Software HKL
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Bild 3.5: Links: Anordnung bei einer EBSD-Messung mit Elektronensäule (1), Probe (2) und
Phosphorschirm (3). Rechts: Kikuchi-Muster einer Ni48Mn30Ga22-Probe.
Channel zur Verfügung. Diese benötigt als Eingangsdaten die kristallographischen Para-
meter sowie die Gitterkonstanten der vorliegenden Phasen. Für den Austenit wurden aus
der Literatur die Raumgruppe Fm3m (Nr. 225) und der Gitterparameter a0 = 0, 58 nm
entnommen [37, 24]. Für den 5M-Martensit wird die reduzierte Einheitszelle (M´, siehe
Abschnitt 2.3) mit der Raumgruppe I4/mmm (Nr. 139) und a´ = b´ = a/
√
2 = 0, 42 nm
sowie c´ = c = 0, 558 nm verwendet [38, 39, 40]. Mit diesen Strukturdaten werden beide
Phasen indiziert.
Die Orientierungskarte der Probenoberfläche entsteht durch punktweises Abrastern und
Auswerten der Kikuchi-Muster. Für kleine Flächen wird dabei der Elektronenstrahl aus-
gelenkt (beam scan), für größere Flächen (im mm Bereich) wird der Probentisch unter
dem Elektronenstrahl bewegt (stage scan). Für die Kornorientierungsuntersuchungen über
die gesamte Probenfläche (10 mm x 40 mm) wurde der „stage scan“-Modus verwendet.
Dies erfordert erhöhte Aufmerksamkeit zur Vermeidung eines Berührens der Probe oder
des Tisches mit dem Phosphorschirm oder der elektronenoptischen Säule (vgl. Bild 3.5
links). Durch die Tischbewegung benötigt dieser Modus ca. 2 s pro Messpunkt, weshalb
zur Verkürzung der Messzeiten die Schrittweiten im Bereich von 10-100 µm lagen. Im
„beam scan“-Mode dauert ein Messpunkt ca. 0,3 s und die kleinsten Schrittweiten lagen
bei 50 nm. Nicht automatisch indizierbare Muster werden in den Orientierungskarten
als nicht indizierte Punkte vermerkt. In einem Nachbearbeitungsschritt ist es möglich,
die Orientierung dieser Punkte aus den umgebenden Punkten zu berechnen, was bei
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den dargestellten Orientierungskarten der Fall ist. Die Darstellung der Orientierungen
erfolgt in farbkodierter Form, wobei für die austenitischen Proben die Regenbogenfarben
den Grad der Abweichung der <100>A-Richtung der Kristalle von der Probenlängsachse
anzeigen. Für die martensitischen Proben wird die Euler-Darstellung verwendet, bei der
jede Orientierung durch eine andere Farbe gekennzeichnet ist. Diese Farben ergeben sich
durch Mischung der RGB-Farben, wobei deren jeweilige Intensitäten den drei Eulerwinkeln
(φ1 rot, φ grün, φ2 blau) entsprechen.
Die Orientierungsinformation für einen ausgewählten Probenbereich wird in Polfiguren
dargestellt. Für den kubischen Austenit erfolgt die Darstellung in einer {100}A-Polfigur. Die
Regenbogenfarben geben in den Polfiguren die Intensität des Auftretens der Orientierungen
an. Für den Martensit erfolgen die EBSD-Messungen mit der reduzierten Einheitszelle aus
dem M´-System (siehe Abschnitt 2.3). Ein direkter Vergleich der Martensitorientierung
mit der Austenitorientierung ist allerdings nur mit der martensitischen Einheitszelle aus
dem M-System möglich. Daher muss das M´-System in das M-System transformiert
werden. Dies geschieht durch die Darstellung der (001)M´ und (110)M´ Polfiguren. Die
äquivalenten Normalen dieser Netzebenen entsprechen im M-System der c-Achse und
den a- und b-Achsen (Bild 2.8). Da für die tetragonale 5M Martensitstruktur a = b gilt,
wird im Folgenden nicht zwischen a und b-Achse unterschieden, sondern die Bezeichnung
a-Achsen verwendet.
Probenpräparation für EBSD
Die Informationstiefe beim EBSD-Verfahren ist sehr oberflächennah und beträgt ca. 10-
20 nm [41]. Daher ist eine sehr gute Präparation Voraussetzung für den Erhalt von
Beugungsmustern. Für die in dieser Arbeit verwendeten Legierungen wurden zwei Präpa-
rationsmethoden entwickelt. Die Präparation erfolgte ohne Einbettung von Hand. Zuerst
werden die Proben mit SiC-Schleifpapier unter Wasser bis zu einer Körnung von P4000
(enstpricht einer Schleifmittelkorngröße < 6µm) plangeschliffen.
Bei der ersten Methode erfolgte danach ein Diamantpolieren auf einem feuchten Tuch mit
polykristallinem Diamantpoliermittel der Körnung 1 µm. Der entscheidende Schritt, um die
oberflächliche Verformungsschicht früherer Arbeitsgänge zu beseitigen (auf Werte dünner
als 20 nm), besteht im anschließenden Polieren mit einer neutralen Tonerdesuspension
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(30 min). Danach wurde 3 min mit Wasser poliert. Diese Methode erzeugt sehr plane
Oberflächen und ist besonders für feine EBSD-Auflösungen geeignet. Nachteil ist der hohe
Zeitaufwand, um alle Verformungsschichten zu entfernen.
Das zweite Verfahren basiert auf elektrolytischem Polieren. Die Probe wird dabei nach dem
Planschleifen in einen Elektrolyten aus Salpetersäure und Ethanol (Volumenverhältnis
1:3) getaucht und als Anode geschaltet, gekoppelt mit einer Platin-Gegenkathode. Der
Elektrolyt wird auf eine Temperatur von ca. 0 °C gekühlt. Der fließende Strom führt in
Verbindung mit dem Elektrolyten zu einem Abtrag der Metalloberfläche durch in Lösung
gehende Metallionen. Die Politur der Proben erfolgte für ca. 3 min, die Spannung wurde
so gewählt, dass sich eine Stromdichte von 0,4 A/cm2 einstellt. Diese Spannung liegt in
der Stromdichte-Potential-Kurve im Bereich der Sauerstoffentwicklung. Die Spannung
zur Einstellung einer bestimmten Stromdichte ändert sich durch die Leitfähigkeit des
Elektrolyten (die vom Benutzungsgrad abhängt), die Temperatur, die Strömungsgeschwin-
digkeit sowie die Position der Probe zur Elektrode. Dieses Verfahren ist schneller als die
erste Methode und es können alle Probenseiten gleichzeitig poliert werden. Durch den
Abtrag ohne mechanische Belastung werden mit großer Sicherheit verformungsschichtfreie
Oberflächen erhalten. Nachteilig sind die Elektrodenabdrücke, die wellige Oberfläche und
das Auspolieren von Rissen. Im Lichtmikroskop sind an derart polierten Proben keine
Korn- oder Zwillingsgrenzen sichtbar. Dieses Verfahren wird für die Proben verwendet,
von denen Übersichtsaufnahmen des Gefüges erhalten werden sollen.
Bei beiden Verfahren erfolgte das Trocknen von martensitischen Proben nach der Präpara-
tion mittels Kaltluft, damit es nicht zur zwischenzeitlichen Umwandlung in den Austenit
kommt.
3.2.2 DSC
Die Bestimmung der Phasenumwandlungstemperaturen (Martensit- und Austenitumwand-
lungstemperatur, Curietemperatur) erfolgte mittels Dynamischer Differenzkalorimetrie
(DSC). Hierbei wird der Wärmefluss gemessen, der nötig ist, um die Probe mit einer
konstanten Temperaturänderungsrate zu erwärmen oder abzukühlen. Beim Erreichen der
Übergangstemperatur wird zusätzliche Energie benötigt oder freigesetzt, was zu einem
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Anstieg bzw. Abfall des aufgezeichneten Wärmestroms führt. Von den Proben wurden
Stücke (10-50 mg) abgebrochen und in einem Perkin Elmer Pyris Kalorimeter von −50 °C
bis 150 °C bei einer Heizrate von 10 K/min untersucht. Es wurde jeweils zweimal auf-
geheizt und wieder abgekühlt. Die Austenit- und Martensitumwandlungstemperaturen
wurden aus der Lage des Maximums bzw. Minimums der Messkurve (Wärmefluss über
Temperatur) bestimmt (Bild 3.6). In dieser Arbeit wird der Mittelwert aus Austenit- und
Martensitumwandlungstemperatur als Umwandlungstemperatur TM bezeichnet. Dieser
Wert entspricht der Gleichgewichtsumwandlungstemperatur.

























Bild 3.6: Typische DSC-Kurve für Ni48Mn30Ga22 mit Amax: Austenitumwandlungstemperatur
und Mmax: Martensitumwandlungstemperatur.
3.2.3 Magnetomechanische Charakterisierung
Das mechanische Training erfolgte in einer Prüfmaschine Instron 8562 bei verschiedenen
Temperaturen mit wegkontrollierter Stempelbewegung (0,1 mm/min). Es wurde eine
50 kN Kraftmessdose verwendet. Die Wegmessung startete instrumentell bedingt bei
5 N Anpresskraft. Dies entspricht bei den 5 x 5 x 5 mm3 Würfeln einer Belastung von
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0,2 MPa. Für sehr reine und gut trainierte Einkristalle kann es bei dieser Belastung
bereits zu Zwillingsgrenzenbewegung kommen [42], für polykristalline Materialien ist dies
unwahrscheinlich und wurde bisher nie beobachtet.
Die Proben wurden für die magnetomechanischen Untersuchungen allseitig planparallel
geschliffen. Der letzte Schleifschritt erfolgte mit Diamantfolie der Körnung 30 µm. Für
die magnetomechanische Charakterisierung wurde die Anlage mit einem Elektromagne-
ten ausgerüstet. Bei einem typischen Polschuhabstand von d = 12 mm kann ein äußeres
Feld von µ0H = 0, 7 T aufgebracht werden. Die Richtung des Feldes liegt senkrecht zur
Krafteinleitungsrichtung der Prüfmaschine. Für die Messung der magnetfeldinduzierten
Dehnung wurde die Probe mit einer Vorlast von 5 N fixiert.
3.2.4 Dilatometer
Die Charakterisierung des thermischen Ausdehnungsverhaltens erfolgte in einem Dilatome-
ter DIL 402C der Firma Netzsch. Die Längenänderung wurde mit einem Quarzglasstempel
und einem Anpressdruck von 30 cN, also nahezu lastfrei, gemessen. Die Messungen dienen
außerdem zur Untersuchung der Formgedächtniseffekte (Einwegeffekt und Zweiwegeffekt)
und zum Vergleich mit Lastabkühlkurven, die in der in Abschnitt 3.1.7 beschriebenen
Prüfmaschine aufgenommen wurden.
3.2.5 Messen der freien Dehnung durch MIR
Die Messung der freien magnetfeldinduzierten Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung
erfolgte an einem optischen Dehnmessstand, der im IFW Dresden entwickelt wurde. Der
verwendete Lichtsensor (OptoNCDT 2402/90-4 der Firma Micro-Epsilon) funktioniert nach
dem konfokalen chromatischen Messprinzip. Bei diesem Verfahren wird polychromatisches
Licht abhängig von der Wellenlänge in unterschiedlichen Abständen fokussiert. Je nach
Abstand der zu messenden Oberfläche ist damit nur das Licht eines schmalen Wellenlän-
genbereiches auf der Oberfläche fokussiert. Das übrige Licht verteilt sich konzentrisch zu
diesem Fokuspunkt auf einer großen Fläche. Das von der Oberfläche reflektierte Licht
wird über eine Lochblende auf einen wellenlängensensitiven Detektor abgebildet. Durch
die Blende gelangt fast ausschließlich Licht aus dem fokussierten Wellenlängenbereich auf
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den Detektor. Aus dem spektralen Intensitätsmaximum des reflektierten Signals lässt sich
dann über eine Kalibrierung die Distanz zur Oberfläche ermitteln [43].
Bild 3.7: Schema des Dehnmessstandes mit Dehnungsmessung parallel zum angelegten Feld
(links) und senkrecht zum angelegten Feld (rechts)[44].
Der Messsensor hat einen Messbereich bis 3 mm, bei einer Auflösung von 0,1 µm und
ermöglicht Messraten bis 1000 Hz. Die Probe wird an einer Seite auf ein Messingplättchen
geklebt (Klebstoff Duosan Rapid) und dieses auf einen Aluminiumprobenhalter geschraubt.
An die gegenüberliegende Seite der Probe wird ein Aluminiumplättchen geklebt. Dieses
reflektiert das Licht des Messsensors und dient somit zur Bestimmung der Dehnung.
Die mögliche Probenlänge reicht von 3 mm bis 10 mm. Bei Raumtemperatur kann eine
magnetische Flussdichte bis ca. 1,8 T (gemessen über eine Hallsonde im Spalt zwischen den
Polschuhen) angelegt werden. In den Experimenten wird die Dehnung der Probe parallel
und senkrecht zum Magnetfeld gemessen. Die entsprechende Probenanordnung für beide
Fälle ist in Bild 3.7 zu sehen.
3.2.6 Oberflächenrauheit
Die Oberflächenrauheit wurde mit einem optischen Sensor MicroProf der Firma FRT
untersucht. Dieser Sensor arbeitet nach dem konfokalen chromatischen Messprinzip (siehe
Abschnitt 3.2.5) und besitzt eine Höhenauflösung von ca. 100 nm. Die für die Messung der
Rauheiten verwendeten Proben waren im Ausgangszustand mit Diamantfolie der Körnung
1 µm geschliffen.
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4 Kapitel 4Ergebnisse und Auswertung
4.1 Texturierung durch gerichtete Erstarrung
Mittels der langsamen gerichteten Erstarrung soll ein grobkörniges texturiertes Gefüge
eingestellt werden. Für die Untersuchungen zur Optimierung der dafür nötigen Gießpara-
meter wurde zunächst die Legierung Ni48Mn30Ga22 verwendet. Diese Legierung liegt bei
Raumtemperatur in der austenitischen Phase vor, in der die Legierung auch erstarrt. Die
Ordnungseinstellung unterhalb von 750 °C [23] führt zu keiner Gefügeänderung. Somit
kann für Ni48Mn30Ga22 bei Raumtemperatur direkt das Erstarrungsgefüge charakterisiert
werden. Für EBSD-Messungen ist der Austenit aufgrund seiner kubischen Kristallstruktur
leichter auswertbar. Die aus den Versuchen mit Ni48Mn30Ga22 gewonnenen optimalen
Gießparameter wurden auf die für MIR bei Raumtemperatur interessante Zusammen-
setzung Ni50Mn29Ga21 angewendet. Die Abgusstemperatur für diese Legierung lag etwas
höher als für Ni48Mn30Ga22. Hochtemperatur-DSC-Messungen ergaben für Ni50Mn29Ga21
einen Beginn des Schmelzintervalles bei 1099 °C und für Ni48Mn30Ga22 bei 1078 °C.
Ni50Mn29Ga21 hat bei Raumtemperatur bereits eine martensitische Phasenumwandlung
erfahren, die Kristallstruktur ist tetragonal und das Gefüge liegt verzwillingt vor. Um auf
das Erstarrungsgefüge dieser Zusammensetzung zurückzuschließen, muss die Orientierungs-
beziehung bei der martensitischen Umwandlung bekannt sein. In Abschnitt 2.1 wurde
beschrieben, dass es bei der martensitischen Umwandlung aufgrund der gemeinsamen
Habitusebene eine Orientierungsbeziehung zwischen austenitischer und martensitischer
Einheitszelle gibt. Aufgrund der Scherungen treten Abweichungen zwischen den Martensit-
und Austenitorientierungen von bis zu 3,5° auf.
32
4.1 Texturierung durch gerichtete Erstarrung
4.1.1 Einfluss der Gießparameter auf das Gefüge für Ni48Mn30Ga22
Aus einer Reihe von Gießversuchen wurde für die Prozessführung der in Abschnitt 3.1.2
beschriebene Ablauf erarbeitet. Der Einfluss der Vorheiztemperatur der Gussform auf das
Gefüge ist in Bild 4.1 dargestellt. In allen Gefügebildern sind 4 Zonen unterscheidbar.
An der Probenunterseite befindet sich eine Schicht kleiner regellos orientierter Körner.
Beim Guss wird der Schmelze an der Probenunterseite, also an der Kontaktstelle zur
Kupferkühlplatte, schnell Wärme entzogen, so dass eine beträchtliche Unterkühlung ein-
tritt. Das bewirkt die Bildung zahlreicher Keime und es entsteht eine dünne feinkörnige
Angusszone. An diese schließt sich der Bereich der gerichteten Erstarrung an. Hier ist
der Temperaturgradient kleiner und der Wärmefluss zur Kupferkühlplatte erfolgt langsa-
mer. Diese Zone ist durch langgezogene Körner charakterisiert. Oberhalb einer von der
Vorheiztemperatur der Keramikform abhängigen Probenhöhe wird an der Mantelfläche
der Gussform die Solidustemperatur unterschritten und die Erstarrungsfront bewegt sich
auch radial. Es treten ellipsenförmige Körner auf. Mit zunehmender Probenhöhe nehmen
der Temperaturgradient und die Erstarrungsgeschwindigkeit ab und die gerichtete Erstar-
rung zum Boden bricht zusammen. Der oberste Teil der Probe, der zuletzt erstarrt, zeigt
Gusslunker. Beim Erstarren nimmt das Volumen ab, ohne dass dort Schmelze nachfließen
kann. Aus Bild 4.1 ist ersichtlich, dass eine höhere Vorheiztemperatur der Gussform die
gerichtet erstarrte Zone vergrößert. Der gerichtet erstarrte Bereich nimmt abhängig von
der Vorheiztemperatur bis zu 25 mm der Gesamtprobenhöhe (55 mm) ein.
Es wurden verschiedene Versuche unternommen, die Temperatur der Gussform zum
Abgusszeitpunkt weiter zu erhöhen. Eine höhere Vorheiztemperatur als 1200 °C ist für die
verwendete Keramik nicht möglich. Daher wurden dickere Gussformen, die eine größere
Wärmemenge speichern können und damit zum Abgusszeitpunkt eine höhere Temperatur
aufweisen, sowie ein zusätzlicher Heizer um die Gussform verwendet. Dies brachte keine
Vergrößerung des Bereiches der gerichteten Erstarrung. Eine zusätzliche Kühlung der
Kupferplatte zur Erzeugung eines größeren Temperaturgradienten ist in der verwendeten
Anlage nicht möglich. Weiterhin wurden Kohlenstoff-Aerogele (bereitgestellt von der DLR
Köln) mit extrem niedrigen Wärmeleitfähigkeiten als Gussformen verwendet. In diese
wurde ohne Vorheizen abgegossen. Allerdings sind die Aerogele oberhalb 800 °C nicht
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Bild 4.1: Gussgefüge Ni48Mn30Ga22 (Längsschliff): Je höher die Temperatur der Gussform zu
Beginn des Gießprozesses, desto größer ist die gerichtet erstarrte Zone.
stabil und brennen beim Gießen teilweise ab, weshalb dieser Weg nicht weiter verfolgt
wurde.
Für die Herstellung weiterer Proben wurde eine Vorheiztemperatur der Gussformen von
1200 °C gewählt. Damit kann für die verwendete Kombination aus Kühlplatte und Gussform
ein Gefüge mit einer großen, gerichtet erstarrten Zone erhalten werden. Die mittels EBSD
bestimmten typischen Kornorientierungen für diese Proben sind in Bild 4.2 dargestellt.
Dabei geben die Regenbogenfarben den Grad der Abweichung der kristallographischen
<100>A-Richtung von der Probenlängsachse (X) an. Die Korngrenzen sind durch dünne
schwarze Linien gekennzeichnet. Die blau eingefärbten kolumnaren Körner im unteren Teil
der Probe haben eine <100>A-Ausrichtung entlang der Erstarrungs- bzw. X-Richtung. Dies
stimmt mit Berichten überein, in denen für Ni-Mn-Ga die <100>A-Richtung als bevorzugte
Wachstumsrichtung angegeben wird [45]. Die ellipsenförmigen Körner im oberen Teil der
Probe sind ohne Bezug zur Probenlängsachse orientiert. Die Polfigur der kolumnaren
Körner im schwarz umrandeten Bereich zeigt eine <100>A-Fasertextur, d. h. die Körner
sind mit einer <100>A-Achse entlang der Erstarrungsrichtung orientiert. In der Ebene
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Bild 4.2: (a) EBSD-Bild einer ungeglühten austenitischen Probe. (b) Kubische Zelle mit Achsen
zur Verdeutlichung der Fasertextur. (c) Die {100}A-Polfigur zeigt eine Fasertextur mit Ausrichtung
der Faserachse in X-Richtung (Erstarrungsrichtung) an.
senkrecht zur Faserachse sind die beiden anderen Achsen gleichmäßig verteilt.
Die <100>A-Fasertextur entspricht dem Gefüge, das durch die gerichtete Erstarrung
eingestellt werden soll. Die Proben für weitere mechanische und magnetische Charak-
terisierungen werden aus diesem texturierten Bereich entnommen. In Hinblick auf eine
Anwendung von MIR in Aktoren ist eine biaxiale Textur noch geeigneter, da sie dem
Einkristall ähnlicher ist. Sie lässt sich allerdings nicht mittels gerichteter Erstarrung
einstellen.
4.1.2 Übergang zur Legierung Ni50Mn29Ga21
Das Gussgefüge für Ni50Mn29Ga21 ist vergleichbar mit dem von Ni48Mn30Ga22 (Bild 4.3)
und zeigt die 4 charakteristischen Gefügezonen (vgl. Abschnitt 4.1.1). Der texturierte
Bereich reicht auch hier bis zu einer Probenhöhe von 25 mm. Im ungeglühten Zustand sind
kaum Zwillingsstrukturen zu erkennen. Dies kann auf lokale chemische Inhomogenitäten
und mechanische Spannungen zurückzuführen sein, die dazu führen, dass neben 5M auch
Anteile von Austenit, 7M und NM vorliegen. Die Polfiguren des texturierten Bereiches zei-
gen wie bei der Zusammensetzung Ni48Mn30Ga22 eine Fasertextur entlang der X-Richtung,
wobei eine a-Achse in X-Richtung und die c-Achse radial ausgerichtet sind. Die radiale
Ausrichtung der kurzen c-Achse kann damit begründet werden, dass diese Achse eine
größere thermische Ausdehnung als die a-Achse aufweist (siehe Bild 4.29 in Abschnitt 4.9.1).
Beim Abkühlen unterhalb der Martensitumwandlungstemperatur schrumpft die c-Achse
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stärker als die a-Achse. Dies geht in der im Vergleich zur Probenlängsrichtung kürzeren
radialen Richtung leichter. Die Fasertextur ist bei der Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21
im Martensit (siehe Bild 4.3) nicht so scharf ausgeprägt wie bei der bei Raumtempe-
ratur austenitischen Legierung Ni48Mn30Ga22. Dies ist auf die erfolgte martensitische
Umwandlung zurückzuführen. Durch die unterschiedliche Richtung der Scherungen bei
der martensitischen Umwandlung ergeben sich Abweichungen von bis zu ±3, 5° von der
Austenitorientierung. Weitergehende Gefügeuntersuchungen wurden an den Proben nach











Bild 4.3: Die Metallographiebilder zeigen für beide Legierungen ein gleichartiges Gussgefüge. Die
EBSD-Polfiguren für den umrahmten Bereich der martensitischen Probe zeigen eine Fasertextur
in X-Richtung. Die c-Achse ist größtenteils radial ausgerichtet.
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4.2 Einfluss von Wärmebehandlungen
Nach dem Guss werden Werkstücke im Allgemeinen wärmebehandelt. Die in dieser Arbeit
hergestellten gerichtet erstarrten Proben wurden bei 1000 °C zur Homogenisierung und
Kornvergröberung sowie bei 600 °C zum Abbau von Spannungen geglüht. Bei 1000 °C
liegen beide Legierungen in der einfach kubischen B2-Struktur [22] und bei 600 °C in
der L21-Struktur [23] vor (siehe Bild 2.6). Die chemische Homogenität der Legierungen
wurde hauptsächlich mittels DSC kontrolliert. Im ungeglühten Zustand zeigen die DSC-
Kurven der Proben keine scharfen Maxima, was auf lokale chemische Inhomogenitäten und
Spannungen zurückzuführen ist. Nach dem Glühen entsprechend vorgenannter Vorschrift
sind scharfe Maxima erkennbar und die Übergangstemperaturen können bestimmt werden.
Chemische Inhomogenitäten und innere Spannungen wurden abgebaut.
4.2.1 Zusammensetzung von gerichtet erstarrten Proben
An einigen Proben wurden ICP-MS-Messungen (inductively coupled plasma mass spectro-
metry) durchgeführt und die Legierungszusammensetzung bestätigt. Mittels energiedisper-
siver Röntgenspektroskopie (EDX, absoluter Fehler ~2 at. %) lässt sich nicht zwischen den
beiden Legierungen unterscheiden. Der relative Fehler ist bei EDX-Messungen allerdings
kleiner ( 0, 1 at. %), weshalb diese Methode für linescans zur Homogenitätskontrolle entlang
der Probenlängsachse verwendet werden konnte. Als einfache indirekte Methode für die
Zusammensetzungskontrolle wurden DSC-Messungen durchgeführt. Dabei wird ausgenutzt,
dass die Umwandlungstemperatur sehr stark von der chemischen Zusammensetzung ab-
hängig ist. DSC-Messungen an den Proben ergaben für Ni48Mn30Ga22 ein TM von ca. 5 °C
und für Ni50Mn29Ga21 ein TM von ca. 55 °C. Diese Übergangstemperaturen wurden als
Vergleichswerte für die Zusammensetzungskontrolle verwendet.
Der Einfluss der 3 Legierungselemente auf TM ist unterschiedlich stark. Jin et al. [25] geben
eine Formel für die Abhängigkeit der Umwandlungstemperatur von der Konzentration der
Elemente (xMn, xGa) an .
TM/K = 1969− 2110 · xMn − 4920 · xGa (4.1)
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Nach dieser Formel ergibt die Zugabe von 1 at. % eines Elementes und gleichzeitiger
Entfernung von jeweils 0,5 at. % der beiden anderen Elemente folgende Änderungen der
Umwandlungstemperatur: Zugabeelement Ni: +35 K, Mn: −3 K, Ga: −39 K. Mangan kann
aufgrund seines hohen Dampfdrucks beim Gießen und Glühen abdampfen. Dies erhöht
TM nur gering und lässt sich daher mittels DSC nur bei großen Abdampfraten nachweisen.
Beim Glühen trat kein Masseverlust auf, woraus ein Abdampfen ausgeschlossen werden
kann. In Ni-Mn-Ga hat Mangan den größten Beitrag zum magnetischen Moment [24], so
dass sich ein Abdampfen von Mangan auf die magnetischen Eigenschaften auswirkt.




















Bild 4.4: Die DSC-Kurven von Probenstücken aus unterschiedlichen Probenstellen des geglühten
Gusskörpers (Zusammensetzung Ni48Mn30Ga22) zeigen keine Abweichungen in TM (schwarze
Kreise).
Bei der Herstellung von Einkristallen kommt es aufgrund der langen Ziehzeiten zu Konzen-
trationsunterschieden längs des Kristalls. Daher wurde auch die Zusammensetzung entlang
der geglühten Proben untersucht. In Bild 4.4 sind die DSC-Kurven von Probenstücken
aus unterschiedlichen Stellen eines geglühten Gusskörpers dargestellt. Gemessen wurde an
aus der Mitte des Körpers entnommenen Probenstücken. Dabei entspricht die Position
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der DSC-Kurve im Diagramm der Höhe, aus der das Probenstück entnommen wurde. Die
Unterschiede in TM (dem Mittelwert aus den Maxima aus Aufheiz- und Abkühlkurve)
betragen maximal 2 K. Die Abweichungen verhalten sich regellos, d. h. es ist kein Trend
längs der Probe und insbesondere im Bereich der langgezogenen Körner feststellbar. Auch
mit EDX linescans wurden keine Zusammensetzungsgradienten gefunden. Daraus kann
geschlossen werden, dass die Probe chemisch homogen ist und die Konzentration nur um
Werte kleiner als 0,1 at. % schwankt.
4.2.2 Kornvergröberung in gerichtet erstarrtem Ni48Mn30Ga22
In Bild 4.5a ist das EBSD-Bild einer ungeglühten Probenhälfte dargestellt. Wird diese
Probenhälfte bei 1000 °C geglüht, kommt es während der Glühung zu einer deutlichen
Kornvergröberung (Bild 4.5c). Der im ungeglühten Zustand texturierte Bereich mit einer
Vielzahl von Körnern besteht nach dem Glühen nur noch aus 2-3 Körnern. Aus der
EBSD-Farbkodierung geht hervor, dass die <100>A-Textur dieses Bereiches verloren
geht. Während des Glühprozesses findet eine Kornselektion statt und bevorzugte Körner
wachsen auf Kosten anderer. Um diese Körner zu identifizieren, wurde die zugehörige
andere Probenhälfte zerteilt (schwarze Balken in Bild 4.5a) und die 4 Probenstücke
geglüht. Um Einflüsse der geschnittenen Oberflächen zu vermeiden, wurden die Proben
vor dem Glühen allseitig elektrolytisch poliert. In Bild 4.5b ist zu erkennen, dass nur das
untere Probenstück (Nummer 1) stark vergröbert. An der Unterseite dieses Probenstücks
befinden sich viele kleine regellos orientierte Körner (vgl. Abschnitt 4.1.1). Diese weisen
im Vergleich zu den kolumnaren Körnern des texturierten Bereiches aufgrund der höheren
Erstarrungsgeschwindigkeit eine höhere Defektdichte und damit eine höhere Triebkraft
zum Wachstum während des Glühens auf. Einige dieser Körner beginnen beim Glühen
zu vergröbern. Für reine Metalle ist außerdem bekannt, dass ausgewählte Orientierungen
ein bevorzugtes Wachstum beim Glühen aufweisen [46]. Die einfach kubische Struktur der
B2-Phase von Ni-Mn-Ga mit einem Ni-Atom im Zentrum (siehe Bild 2.6 links) ist der
kubisch raumzentrierten Struktur ähnlich. Für reines Niob (kubisch raumzentriert) wird bei
einer Fehlorientierung zwischen zwei Körner von 20-30° um die <111>-Achse bevorzugtes
Kornwachstum beobachtet [47]. Das Wachstum dieser Körner ist wahrscheinlich darauf
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zurückzuführen, dass bei dieser Fehlorientierung viele Gitterplätze der beiden Körner
zusammenfallen. Körner, die nicht diesen speziellen Orientierungsunterschied haben, zeigen
wesentlich langsameres Wachstum. Im unteren Probenstück der Ni48Mn30Ga22 Probe
liegen viele Körner mit beliebigen Orientierungen vor. Einige der Körner weisen zu den
texturierten Stengelkörnern Fehlorientierungen auf, die für das Wachstum günstig sind.
Daher werden die Stengelkörner überwachsen und die ursprüngliche Texturierung geht
verloren. Das Gefüge der anderen Probenstücke (Nummer 2, 3, 4) bleibt nach dem Glühen
gleich und die Textur in Probenstück 2 erhalten. In den Probenstücken 2, 3 und 4 ist
die Wahrscheinlichkeit, die bevorzugten Orientierungsbeziehungen für Kornwachstum zu
finden, geringer. Es kommt nur zu einer geringen Kornvergröberung bzw. Glättung der
Korngrenzen. Dies ist auch in den Querschliffen der Probenstücke sichtbar.










Bild 4.5: Einfluss unterschiedlicher Ausgangs-Gussgefüge auf das Gefüge nach dem Glühen. (a)
EBSD-Karte des ungeglühten Ausgangszustand mit Markierung für Probenschnitte (schwarze
Balken). (b) Probenhälfte A wurde entlang der schwarzen Balken zerteilt und anschließend
geglüht. Es vergröbert nur der untere Teil 1 der Probe. (c) Probenhälfte B wird komplett geglüht.
Aufgrund der starken Kornvergröberung geht die Textur verloren. Zusätzlich sind in (a), (b) und
(c) die Querschliffe dargestellt.
Auffällig ist, dass nach dem Glühen meist Körner mit einer Abweichung der <100>A-Achse
von der Erstarrungsrichtung bzw. der ursprünglichen <100>A-Fasertexturausrichtung von
ca. 20° bis 25° vorliegen. Diese Körner haben offensichtlich einen günstigen Orientierungs-
unterschied zu den Stengelkörnern und wachsen bevorzugt.
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Eine Kornvergröberung während des Glühens ist im Hinblick auf MIR günstig, da so der
Einkristall angenähert wird. Allerdings muss dabei die <100>A-Orientierung erhalten
bleiben. Um den Verlust der Textur durch das Glühen zu verhindern, wurde vor dem
Glühen an der Unterseite der Proben eine ca. 2 mm dicke Scheibe abgetrennt. Damit
wurden die regellos orientierten Körner entfernt. Nach dem Glühen haben die kolumnaren
Körner typische Längen von 10 bis 20 mm. Der Korndurchmesser der kolumnaren Körner
kann aus den Querschliffen abgeschätzt werden und liegt im Millimeterbereich.
4.2.3 Zwillingsstruktur in gerichtet erstarrtem Ni50Mn29Ga21
Nach der Glühbehandlung sind im Metallographiebild der martensitischen Probe die
Zwillingsstrukturen deutlich zu sehen (Bild 4.6). Im EBSD-Bild sind die Korngrenzen durch
dicke schwarze Linien und die Zwillingsgrenzen durch dünne schwarze Linien dargestellt.
Im Vergleich mit dem ungeglühten Zustand ergibt sich keine merkliche Änderung der
Korngröße. Die Textur des Gusszustandes bleibt erhalten und die Polfiguren zeigen wieder
eine Fasertextur der a-Achse entlang der X-Richtung und eine radiale Ausrichtung der

















Bild 4.6: Gefüge von geglühtem Ni50Mn29Ga21. (a) Im Metallographiebild ist die Zwillingsstruk-
tur zu erkennen. (b) Die EBSD-Karte (in Euler Farbkodierung) und die Polfiguren (Farbkodierung
entspricht Intensität) zeigen eine Fasertextur der a-Achse entlang der X-Richtung.
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Bei höherer Vergrößerung und einer kleinen Schrittweite (100 nm) wird bei den EBSD-
Messungen sichtbar, dass die makroskopischen Varianten in Mikrovarianten aufspalten
können (Bild 4.7). Es treten insgesamt 3 Varianten auf. Die Fehlorientierung zwischen den
Varianten entspricht der Zwillingsbeziehung von 86,5°. Die gemeinsame Zwillingsebene
zweier Varianten lässt sich aus der (112)M´Polfigur ermitteln. In dieser Polfigur tritt ein
gemeinsamer Pol für die zwei Varianten auf. Dieser Pol entspricht der Normalen der
Zwillingsebene. In die Polfigur ist zusätzlich die (senkrecht zur Normalen liegende) Spur























































Bild 4.7: Zwillingsstrukturen in Ni50Mn29Ga21. (a) Bei höherer Vergrößerung und kleiner Schritt-
weite (100 nm) werden Mikrozwillinge in den Makrozwillingen sichtbar. Es treten drei Varianten
auf. Die Fehlorientierung über die Zwillingsgrenzen beträgt 86,5°. (b) Aus den übereinanderlie-
genden Polen zweier Varianten in der (112)M´-Polfigur (hier Darstellung in Euler-Farbkodierung)
kann die gemeinsame Zwillingsebene der beiden Varianten bestimmt werden. Die Spur die-
ser Ebene ist in die stereographische Projektion eingezeichnet und ist parallel zur Spur der
Zwillingsgrenzen in der EBSD-Karte.
4.2.4 Diskussion des unterschiedlichen Kornwachstumsverhaltens
Warum die Legierung Ni50Mn29Ga21 nicht wie Ni48Mn30Ga22 beim Glühen vergröbert,
wurde im Rahmen einer Diplomarbeit [48] an Proben untersucht, die durch Kupferkokil-
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lenguss hergestellt wurden. Bei diesen Proben erfolgt die Erstarrung radial in Richtung
der umgebenden Kupferkokille. Die Proben weisen ein radial ausgerichtetes Stengelgefüge
mit feinkörnigem Rand auf. Bei der Wärmebehandlung wurde die Differenz zwischen der
Schmelztemperatur der jeweiligen Legierung und der Glühtemperatur variiert (Bild 4.8).
Für Ni50Mn29Ga21 tritt bis zum Erreichen des Schmelzpunktes kein Kornwachstum auf.
Bei Ni48Mn30Ga22 tritt ab einer Glühtemperatur von 1000 °C Kornwachstum auf. Nach
der Glühung liegen mehrere Körner vor, die eine radiale Ausrichtung zeigen. Einige Körner
des feinkörnigen Randes haben offensichtlich wieder (siehe Abschnitt 4.2.2) den für das
Kornwachstum beim Glühen bevorzugten Orientierungsunterschied zu den Stengelkörnern.
Da die Stengelkörner eine radiale Ausrichtung haben, ist der bevorzugte Orientierungsun-
terschied jeweils nur für einen bestimmten Stengelkornbereich erfüllt. Es wachsen mehrere
Körner. Eine Verlängerung der Glühdauer von 48 h auf 96 h führt bei keiner der beiden
Legierungen zu weiterem Kornwachstum.
Auch der Einfluss der Oberflächenbeschaffenheit (erodiert, grob angeschliffen, sowie elektro-
poliert), sowie einer vorangegangenen Austenit-Martensit-Umwandlung für Ni48Mn30Ga22
hat keinen Einfluss auf die Gefügeentwicklung beim Glühen. Es wurden weitere Legie-
rungszusammensetzungen untersucht, wie Ni50Mn25Ga25, Ni51Mn29Ga20 und Ni49Mn30Ga21.
Kornwachstum trat bei Ni49Mn30Ga21 auf. Da nur Legierungen mit einem Ni-Gehalt von
weniger als 50 at. % ein ausgeprägtes Kornwachstum bei 1000 °C zeigen, wird vermutet,
dass Fehlbesetzungen oder Leerstellen im Ni-Untergitter der B2-Phase die Diffusion und
damit das Kornwachstum beeinflussen. Mit den zur Verfügung stehenden Methoden kön-
nen allerdings keine Untersuchungen des Leerstellengehalts oder der Untergitterbesetzung
bei 1000 °C durchgeführt werden. Bei Raumtemperatur durchgeführte Messungen des
Leerstellengehaltes für ungeglühtes Ni50Mn29Ga21 und Ni48Mn30Ga22 mittels Positronen-
annihilationsspektroskopie ergaben keine Unterschiede bezüglich konstitutioneller Leer-
stellen als Einfangzentren für Positronen [49]. Diese Ergebnisse werden durch die mittels
Neutronenbeugung bestimmten Besetzungshäufigkeiten der Gitterplätze in nichtstöchio-
metrischen Ni-Mn-Ga-Legierungen gestützt [50]. Dabei wurde gefunden, dass bei 130 °C
keine konstitutionellen Leerstellen im Gitter existieren, sondern für Legierungen nahe der
stöchiometrischen Zusammensetzung Ni50Mn25Ga25 mit einem Nickel Gehalt kleiner 50 %
und Galliumdefizit das überschüssige Mangan die freien Nickel- und Galliumplätze besetzt.
43
4.2 Einfluss von Wärmebehandlungen
Es wird daher vermutet, dass das unterschiedliche Kornwachstumverhalten der beiden
Legierungen nicht durch den Gitteraufbau, sondern durch Korngrenzeneffekte bedingt ist.
Dabei ist zu berücksichtigen, dass das Kornwachstum für Ni48Mn30Ga22 bei 1000 °C in der
B2-Phase stattfindet. Es ist nicht auszuschließen, dass bei dieser Temperatur unterschied-
liche Konzentrationen an thermisch aktivierten Leerstellen in den beiden Legierungen
vorliegen.
TEM-Untersuchungen an den Korngrenzen zeigen für beide Zusammensetzungen keine
Ansammlung von Verunreinigungen an den Korngrenzen, die eine Korngrenzenbewegung
erschweren würden.
Eine Kornvergröberung ist in der für den magnetischen Formgedächtniseffekt bei Raumtem-
peratur interessanten Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21 anzustreben, um damit die Dichte
der Hindernisse für Zwillingsgrenzenbewegung zu verringern. Daher wurden Versuche
mit einer aufgebrachten Verformung beim Glühen durchgeführt. Durch diese zusätzliche
Energie soll die Kornvergröberung induziert werden. Die Ergebnisse dieser Versuche werden
in Abschnitt 4.3 beschrieben.
4.2.5 Gefüge von geglühten Bridgman-Proben
Das verbreiteste industrielle Verfahren für die Herstellung gerichtet erstarrter Bauteile
(z. B. Turbinenschaufeln) ist das Bridgman-Verfahren. Die Versuche an der Zusammen-
setzung Ni50Mn29Ga21 sollten untersuchen, ob die Herstellung von texturierten Proben
mit der zur Verfügung stehenden Granat-Kristallzuchtanlage möglich ist. Ziel war nicht
die Herstellung von Einkristallen, sondern von polykristallinem Material, weshalb bei den
Versuchen im Vergleich zum Einkristallziehverfahren sehr hohe Ziehgeschwindigkeiten zwi-
schen 100 mm/h und 1000 mm/h gewählt wurden. Oberhalb einer Ziehgeschwindigkeit von
1000 mm/h kann die Phasengrenze der Ziehgeschwindigkeit nicht mehr folgen, es kommt
zu einer Unterkühlung der Schmelze und zur Erstarrung von der Seite. Zuletzt erstarrt
das Probeninnere und da mit der Erstarrung eine Volumenkontraktion verbunden ist und
kein Material nachfließen kann, entstehen Lunker. In Bild 4.9 sind typische Gefügebilder
für Ziehgeschwindigkeiten von 100 mm/h und 550 mm/h dargestellt. Zwischen ungeglüh-
tem und geglühtem Probenzustand besteht hinsichtlich des Gefüges kein Unterschied.
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Bild 4.8: Gefügebilder (Querschliff) für Ni48Mn30Ga22 und Ni50Mn29Ga21 im ungeglühten
Gusszustand und nach 48 h Glühung bei verschiedenen Temperaturen. Eine Kornvergröberung
tritt nur bei Ni48Mn30Ga22 und erst ab 1000 °C Glühtemperatur auf [48].
DSC-Messungen über die Probenlänge zeigen keine Unterschiede, woraus auf chemische
Homogenität entlang der Probenachse geschlossen werden kann. Alle Proben zeigen ein
grobes Gefüge, das nur aus wenigen Körnern besteht. Die mit 100 mm/h gezogene Probe
besteht im zuletzt erstarrten Bereich aus zwei Körnern. Bei einer mit 550 mm/h gezogenen
Probe hat sich am Probenende ein Korn durchgesetzt, das die gewünschte Ausrichtung
der a-Achse entlang der Ziehrichtung zeigt. Eine weitere mit dieser Ziehgeschwindigkeit
hergestellte Probe weist im zuletzt erstarrten Bereich eine Fasertextur mit Ausrichtung
der a-Achse in Ziehrichtung auf. Dieses Gefüge ähnelt dem mittels stationärer gerichteter
Erstarrung erhaltenen (siehe Abschnitt 4.1.2) und damit dem gewünschten Gefüge. Aller-
dings ist das bei den Ziehversuchen entstehende Gefüge für jede Probe verschieden. Dies ist
darauf zurückzuführen, dass die Wärmeleitung bei Erstarrungsbeginn aufgrund der ovalen
Tiegelform nicht vertikal ist, wodurch keine Keimauslese bei Erstarrungsbeginn erfolgt.
Daher wachsen zunächst beliebige Orientierungen. Über die Probenlänge kann sich zwar
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Bild 4.9: Gefüge von geglühten Bridgman-Proben, die mit unterschiedlichen Ziehgeschwindig-
keiten hergestellt wurden. Die Polfiguren der schwarz umrahmten Bereiche sind links dargestellt.
teilweise die <100>A-Orientierung durchsetzen, die Gefüge sind aber trotz gleicher Ver-
suchsbedingungen nicht reproduzierbar. Die Erstarrungszone kann bei der Granat-Anlage
nicht beobachtet oder durch Temperatursteuerung beeinflusst werden. Daher sind Versuche
mit Keimkristallen, bei denen nur der obere Teil des Keimkristalles aufgeschmolzen wird,
um bei der Erstarrung die Orientierung des Keimes für den gesamten gezogenen Kristall
zu übernehmen, nicht möglich.
Aus den erhaltenen grobkörnigen Proben können Bikristalle mit nur einer Korngrenze und
Einkristalle herausgetrennt werden. An diesen Proben können grundsätzliche Untersuchun-
gen zu MIR und zum Einfluss von Korngrenzen auf MIR durchgeführt werden.
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4.3 Verformungsinduziertes Kornwachstum in
Ni50Mn29Ga21
Eine Verformung am Anfang der Glühbehandlung soll die Triebkraft für das Kornwachstum
in der Legierung Ni50Mn29Ga21 erhöhen und damit eine Kornvergröberung induzieren.
Geringe Verformungen und hohe Glühtemperaturen können zur Korngrenzenbewegung
ohne Keimbildung führen (spannungsinduziertes Kornwachstum). Liegen in benachbarten
Körnern unterschiedliche Versetzungsdichten vor, so wird auf die Korngrenze eine Kraft
ausgeübt, die sie in Richtung höherer Versetzungsdichte treibt. Die Korngrenze bewegt sich
bei thermischer Anregung in das versetzungsreichere Korn, wenn der Energieabbau durch
Verringerung der Versetzungsdichte größer ist als der Zuwachs an Grenzflächenenergie
infolge einer Ausbauchung der Korngrenze. Dies kann für die Herstellung von Einkristallen
genutzt werden [51].
Eine Kaltverformung von austenitischem Ni-Mn-Ga ist nicht möglich, die Legierung verhält
sich spröde und zerbricht. Bei Temperaturen oberhalb der Ordnungstemperatur kann
Ni-Mn-Ga z. B. durch Warmwalzen [52], Strangpressen [10] oder Hochdrucktorsion [11]
verformt werden. Bei diesen Verfahren erfolgt die Rekristallisation dynamisch und die
Verformungsenergie wird nicht gespeichert, sondern sofort abgebaut. Die entstehenden
Texturen sind in der Regel nicht so scharf wie bei kaltverformten und anschließend rekristal-
lisierten Gefügen, da weniger Energie zur Verfügung steht, um Orientierungsunterschiede
der Körner auszugleichen.
Für die in dieser Arbeit durchgeführten Glühversuche mit aufgebrachter Verformung
wurden ungeglühte Proben verwendet, die durch Abguss in Kupferkokillen und durch
gerichtete Erstarrung mittels stationärem Gießen hergestellt wurden.
4.3.1 Proben aus Abguss in Kupferkokillen
Bild 4.10 zeigt die Gefüge von Proben, die mit anfänglich aufgebrachter Verformung von
10 % und 15 % sowie ohne aufgebrachte Verformung bei 1000 °C geglüht wurden. Ohne
Verformung beim Glühen bleibt das typische Ausgangsgefüge des Kupferkokillengusses mit
radialer Stengelausrichtung erhalten. Die Proben mit 10 % und 15 % Verformung zeigen
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Bild 4.10: Ab einer anfänglichen Verformung von 10 % vergröbern die durch Abguss in Kup-
ferkokillen erhaltenen Proben während des Glühens. Es besteht kein Zusammenhang zwischen
Druckrichtung und Kornorientierung der wachsenden Körner. (a) Ausgangsgefüge, geglüht ohne
Verformung (b) EBSD-Bild nach Glühung mit 10 % Verformung (c) EBSD-Bild nach Glühung
mit 15 % Verformung.
wenige große Körner nach der Glühung. Eine größere Verformung führt zu keinem weiteren
Kornwachstum. Weitere untersuchte Proben mit 6 % und 8 % Verformung zeigen keine
Vergröberung des Gefüges [48]. Der kritische Verformungsgrad, der die Kornvergröberung
aktiviert, liegt zwischen 8 % und 10 % Verformung. Aus den Polfiguren in Bild 4.10
geht hervor, dass kein Zusammenhang zwischen Druckrichtung und Kornorientierung der
wachsenden Körner besteht.
Das Verfahren des Glühens mit aufgebrachter Verformung erzeugt eine Kornvergröberung in
der Legierung Ni50Mn29Ga21. Eine Textur, die für den magnetischen Formgedächtniseffekt
in polykristallinem Material erforderlich ist, lässt sich mit diesem Verfahren nicht einstellen.
4.3.2 Texturierte Proben
In den texturierten Proben liegt eine für den magnetischen Formgedächtniseffekt günstige
Textur vor. Kommt es in diesen Proben zu einer Kornvergröberung ohne Keimbildung,
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Bild 4.11: (a) EBSD-Karte einer ungeglühten texturierten Probe. Eine Verformung von 10 %
während der Wärmebehandlung parallel zur Faserachse (b) oder senkrecht zur Faserachse (c)
führt zu keiner Kornvergröberung.
Die EBSD-Karten in Bild 4.11 zeigen, dass eine Verformung von 10 % senkrecht oder
parallel zur Faserrichtung mit anschließender Glühung kein Kornwachstum wie bei den
in Kupferkokillen abgegossenen Proben induziert. Eine Begründung für den Einfluss des
Gefüges auf das Kornwachstumsverhalten wurde für die Zusammensetzung Ni48Mn30Ga22
in Abschnitt 4.2.2 dargelegt. In den Ni-Mn-Ga Legierungen gibt es bestimmte Orientie-
rungsbeziehungen zwischen den Körnern, die beim Glühen bevorzugt wachsen. In der
Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21 ist das Kornwachstum im Vergleich zu Ni48Mn30Ga22
gehemmt (siehe Abschnitt 4.2.4). Durch eine zusätzlich aufgebrachte Kraft beim Glü-
hen lässt sich das Kornwachstum in Kupferkokillengussproben der Zusammensetzung
Ni50Mn29Ga21 anregen (siehe Abschnitt 4.3.1). Dabei wachsen nur die Körner mit den
bevorzugten Orientierungsunterschieden. Das radiale Stengelkorngefüge wird überwachsen.
In den texturierten Proben der Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21 liegen diese bevorzugten




Für den magnetischen Formgedächtniseffekt sollen die Zwillingsgrenzen durch ein Magnet-
feld bewegt werden. Die maximale magnetisch erzeugbare Spannung σmag,max (für H ≥ HA)
liegt für die 5M-Struktur von Ni-Mn-Ga nach Gleichungen 2.5 und 2.7 bei ca. 2,6 MPa.
Eine höhere Spannung lässt sich nur mechanisch aufbringen. Im geglühten Ausgangszu-
stand zeigt Ni-Mn-Ga meist keine magnetisch erzeugbare Dehnung. Über mechanische
und thermomechanische Trainingsprozesse soll die tatsächlich für die Bewegung der Zwil-
lingsgrenzen notwendige Spannung (Zwillingsspannung σzw ) unter den Wert von 2,6 MPa
abgesenkt werden. Die Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung (bleibende Dehnung)
soll maximiert werden. Das mechanische Training kann z. B. an einer würfelförmigen
Probe durch aufeinanderfolgendes wiederholtes Drücken entlang von zwei oder entlang aller
drei Achsen erfolgen. Zug-Druck-Wechselbelastungsversuche haben sich als nicht sinnvoll
erwiesen, da die Probe an den Stempeln befestigt werden muss, z. B. durch Kleben, und
dadurch die Zwillingsgrenzen festgehalten werden können [53].
4.5 Zweiachsiges mechanisches Training an Einkristallen
Bei zweiachsigem Drücken werden Zwillingsgrenzen hin- und herbewegt, die im Idealfall
unter einem Winkel von 45° zu beiden Druckachsen liegen. In einem Martensit-Einkristall
können 6 mögliche Zwillingsgrenzen auftreten, wobei jeweils zwei bei Kompression äqui-
valent sind (siehe Bild 2.2), da sie dieselben Schmidfaktoren aufweisen und damit die
aufgebrachte Spannung gleich ist. Zu berücksichtigen ist, dass sich der Begriff Einkristall
auf die Austenitorientierung der Probe bezieht und im Martensit aufgrund der 3 möglichen
Varianten unterschiedliche kristallographische Orientierungen vorhanden sind.
Zunächst soll die Zwillingsgrenzenbewegung beim Training an einem idealisierten Einkristall
theoretisch betrachtet werden. In Bild 4.12a ist ein zweivariantiger Einkristall dargestellt,
bei dem die Zwillingsgrenze 1 zwischen den Varianten A (grau, c-Achse in Y-Richtung) und
B (rot, c-Achse in X-Richtung) liegt. Bei Druck in X-Richtung wird die Variante B, die die
kurze c-Achse in Druckrichtung hat, bevorzugt und wächst, indem die Zwillingsgrenze 1
in Y-Richtung verschoben wird. Der Kristall verkürzt sich aufgrund der tetragonalen
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Kristallstruktur der Varianten (c < a) in X-Richtung und verlängert sich in Y-Richtung.
Das Rückstellen der Dehnung erfolgt durch Druck in Y-Richtung, wobei die Variante A
bevorzugt wird. Die dargestellte Zwillingsgrenze 1 wird also bei Druck entlang der X- und
der Y-Richtung hin- und herbewegt. Der Schmidfaktor m für die Zwillingsgrenze 1 ist für
beide Druckrichtungen jeweils 0,5 und damit maximal. Bei Druck entlang der Z-Richtung ist
m = 0 für die Zwillingsgrenze 1 und es wirkt keine Kraft auf die Zwillingsgrenzenversetzung,
















Bild 4.12: (a) Zweivariantiger Einkristall mit einer Zwillingsgrenze.(b) Lage der weiteren
möglichen Zwillingsgrenzen in einem dreivariantigen Einkristall. Die Würfel repräsentieren das
Koordinatensystem.
Sind auch die Zwillingsgrenzen 2 und 3 im Einkristall vorhanden (Bild 4.12b), dann werden
bei Druck in X-Richtung die Zwillingsgrenzen 1 und 2 bewegt. Beide haben den gleichen
maximalen Schmidfaktor, so dass auf die Zwillingsgrenzen die gleiche Spannung wirkt
und in Y- und Z-Richtung jeweils die gleiche Verlängerung auftritt. Die Zwillingsgrenze
3 (Zwischen Variante A und C) hat einen Schmidfaktor von null und kann daher nicht
verschoben werden. Ein vollständiges Rückstellen der Dehnung durch Druck entlang der Y-
oder Z-Richtung ist zunächst nicht möglich. Bei Druck entlang der Y-Richtung werden die
Zwillingsgrenzen 1 und 3 bewegt, so dass eine Verlängerung in X- und Z-Richtung auftritt.
Bei Druck in Z-Richtung kommt es durch Bewegung der Zwillingsgrenzen 2 und 3 zu einer
Probenverlängerung in X- und Y-Richtung. Bei einem dreiachsigen Training werden also
alle drei Zwillingsgrenzen aktiviert und die maximale Dehnung in zwei Richtungen kann
nicht erreicht werden. Bei einem zweiachsigen Training, z. B. entlang X- und Y-Richtung,
wird die blaue Variante mit zunehmender Zahl von Trainingszyklen aus dem Kristall
gedrängt. Diese Variante wird bei keiner der beiden Druckrichtungen bevorzugt, da die
leichte c-Achse in Z-Richtung liegt. Ist die blaue Variante aus dem Material gedrängt, liegt
ein zweivariantiger Einkristall mit nur einer Art von Zwillingsgrenzen vor.
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Diese Betrachtungen gelten für eine gleichmäßige Verteilung der 3 Zwillingsgrenzen im
Kristall. Im realen Material gibt es aber meist Makro- und Mikrozwillinge (vgl. Ab-
schnitt 4.2.3). Außerdem können Hindernisse (z. B. Ausscheidungen) die Beweglichkeit der
Zwillingsgrenzen einschränken.
4.5.1 Untersuchungen an einkristallinen Bridgmanproben
Aus grobkörnigen Bridgman-Proben (siehe Abschnitt 4.2.5) wurden Einkristalle orientiert
herausgetrennt und zweiachsig trainiert. Die Versuche sollten aussagen, welche Zwillings-
spannung und Dehnung an einer einkristallinen Referenzprobe mit der in dieser Arbeit
verwendeten Legierungszusammensetzung und Reinheit und nach den durchgeführten
Prozessschritten (Glühen, Präparation) möglich sind. Diese Werte werden mit einem Ein-
kristall der Firma Adaptamat, der magnetische Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung
zeigt, sowie den polykristallinen Proben verglichen (siehe Abschnitt 4.10). Außerdem wur-
de an den selbst hergestellten Einkristallen die Zwillingsgrenzenbewegung beim Training
untersucht.
In Bild 4.13 sind die Spannungs-Dehnungskurven für Druck in X-Richtung bei zweiachsigem
Training eines quaderförmigen (X: 4,1 mm, Y: 4,6 mm, Z: 3 mm) Bridgman-Einkristalls
dargestellt. Ein Trainingszyklus beinhaltet aufeinanderfolgend Druck in X- und Z-Richtung.
Durch Druck entlang der X- und Z-Richtung lassen sich die Zwillingsgrenzen bewegen.
Die Zwillingsspannung wird nach dem ersten Trainingszyklus deutlich um ca. 5 MPa
herabgesetzt. Die bleibende Dehnung liegt bei 6 % und damit beim kristallographisch
möglichen Maximalwert. Für die Z-Richtung ergeben sich gleiche Kurvenverläufe. In Y-
Richtung tritt bei Druck in Z- oder X-Richtung nahezu keine Probenverlängerung auf,
woraus geschlossen werden kann, dass nur die Zwillingsgrenzen zwischen Z- und X-Richtung
aktiviert werden. Nach weiteren Trainingszyklen stellt sich keine weitere Verbesserung des
Spannungs-Dehnungsverhaltens ein.
Das EBSD-Bild des Einkristalls in Z-Richtung (Bild 4.14) nach 9 Trainingszyklen (d. h.
abwechselnd 9x Druck in X-Richtung und 9x Druck in Z-Richtung) zeigt 2 Varianten (rot
und grün) und viele annähernd parallel zur Y-Richtung verlaufende Spuren der Zwillings-
ebenen. Aus der (112)M´-Polfigur ist die Lage der Zwillingsebenen in der Probe bekannt
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Bild 4.13: Spannungs-Dehnungskurven einer einkristallinen Probe mit nur einer Art von
Zwillingsgrenzen (siehe Skizze). Durch zweiachsiges Training wird die Zwillingsspannung zunächst
herabgesetzt. Nach dem 2. Zyklus tritt keine Verbesserung des Spannungs-Dehnungsverhaltens
mehr auf.
(siehe Abschnitt 4.2.3). Einige Spuren der Zwillingsebenen sind auf den beiden anderen
Oberflächen eingezeichnet. In der Probe sind nach dem Training viele gleichartig orientierte
Zwillingsgrenzen vorhanden. Das bedeutet, dass sich nicht nur eine Zwillingsgrenze durch
das Material bewegt, sondern eine Vielzahl gleichartig orientierter Zwillingsgrenzen. Dies
führt zu einer höheren Zwillingsspannung [54].
Weitergehende Untersuchungen des Gefüges nach den einzelnen Trainingsschritten wurden
an einem Bikristall in Kooperation mit R. Chulist durchgeführt [55]. Dabei konnte gezeigt
werden, dass die komplizierte Zwillingsstruktur im Ausgangszustand durch zweiachsiges
Training vereinfacht wird und nur eine Art von Zwillingsgrenzen übrig bleibt. Die Mikro-
zwillinge (siehe Abschnitt 4.2.3, aufgrund der geringen Auflösung nicht sichtbar in Bild
4.14) verschwinden komplett, was verantwortlich für ein Absinken der Zwillingsspannung
ist. Ein dreiachsiges Training erzeugt Zwillingsgrenzen, die sich durchdringen [55] und
damit gegenseitig behindern [56]. Dies führt zu einer höheren Zwillingsspannung und damit
zu einem weniger effektiven Training.
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Bild 4.14: Zwillingsgrenzen und Orientierung des untersuchten Bridgman-Einkristalls.
Die Zwillingsspannung der einkristallinen Probe zeigt einen leicht ansteigenden Verlauf
und liegt nicht vollständig unterhalb der maximal magnetisch erzeugbaren Spannung
von 2,6 MPa. Um die Zwillingsspannung weiter abzusenken und damit die magnetische
Dehnung zu erhöhen, wurde die Probe bei 55° C trainiert (siehe Bild 4.15). Diese Tempe-
ratur liegt sehr nahe an der Austenitumwandlungstemperatur (Amax = 60 °C), wodurch
die Zwillingsgrenzen leichter beweglich werden. Die Zwillingsspannung wird bei 55 °C im
Vergleich zur Messung bei 25 °C um etwa 1,3 MPa abgesenkt. Die bleibende Dehnung ist
um 0,6 % geringer. Berücksichtigt man die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungsko-
effizienten von c- und a-Achse (siehe Messergebnisse in Abschnitt 4.9.1), dann nähert sich
das c/a-Verhältnis, das die maximal mögliche Dehnung vorgibt (siehe Gleichung 2.4), mit
steigender Temperatur dem Wert 1 an. Die Dehnung würde bei einer Temperaturdifferenz
von 30 K um lediglich 0,3 % (absolute Differenz) reduziert. Allerdings ist die thermische
Ausdehnung nahe der Austenitumwandlungstemperatur nicht mehr linear. Die Gitterkon-
stanten der beiden Achsen nähern sich noch stärker an, das c/a-Verhältnis geht stärker
gegen 1 und die mögliche Dehnung wird verringert.
Magnetospannungen
Beim Anlegen eines Magnetfeldes senkrecht zur Krafteinleitungsrichtung tritt in der
Spannungs-Dehnungskurve eine Spannungsüberhöhung auf (siehe Bild 4.15). Diese Span-
nung wird im Folgenden als Magnetospannung bezeichnet. Durch das Magnetfeld wird
die Ausrichtung der magnetisch leichten und kurzen c-Achse in Feldrichtung begünstigt.
Senkrecht dazu, also in Krafteinleitungsrichtung, führt das zu einer Probenverlängerung.
Die Probenverlängerung wirkt dem mechanisch aufgebrachten Druck entgegen und erhöht
die Spannung. Bei 25 °C wird eine Magnetospannung von 2,2 MPa gemessen. Das sind
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Bild 4.15: Die Spannungs-Dehnungskurven einer einkristallinen Probe zeigen bei höherer Tem-
peratur, also bei Annäherung an die Austenitumwandlungstemperatur, eine deutlich verringerte
Zwillingsspannung. Die Magnetospannung und die bleibende Dehnung nehmen leicht ab. Die
Schnittpunkte der Magnetospannung mit den Kurven geben die erwartete magnetisch induzierte
Dehnung an.
etwa 85 % der maximal möglichen Magnetospannung. Diese geringere Magnetospannung
wird durch die Fehlorientierung der Probe und das geringere zur Verfügung stehende
Feld von nur 0,45 T (nach Korrektur um das entmagnetisierende Feld) verursacht. Die
Fehlorientierung bewirkt einen Verlust an Anisotropieenergie. Dieser Verlust ist doppelt zu
berücksichtigen, da die Varianten auf beiden Seiten der Zwillingsgrenze zum Verlust beitra-
gen. Bei 55 °C beträgt die gemessene Magnetospannung nur 2 MPa. Die Magnetospannung
ist proportional dem Verhältnis aus Anisotropiekonstante KU und Zwillingsscherung s
(siehe Gleichungen 2.5 und 2.7). Bei Annäherung an die Austenitumwandlungstemperatur
überwiegt der Abfall der Anisotropieenergiekonstante KU die sinkende Zwillingsscherung
s und die magnetisch induzierte Spannung wird verringert [57]. Die Zwillingsscherung s
(siehe Gleichung 2.3) sinkt, da das c/a-Verhältnis sich mit steigender Temperatur dem Wert
1 annähert. Die Schnittpunkte der jeweiligen Magnetospannungen mit den Spannungs-
Dehnungskurven liegen für die 25 °C Messung bei 0,8 % und für die 55 °C Messung bei
3,3 %. Diese Dehnungen sollten magnetisch erzeugt werden können (siehe Abschnitt 4.11).
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4.6 Mechanisches Training an fasertexturierten
Polykristallen
Bei den in dieser Arbeit hergestellten Polykristallen mit <100>A-Fasertextur sind die Zwil-
lingsgrenzen annähernd unter einem Winkel von 45° oder parallel zur Faserachse orientiert.
In Bild 4.16 sind verschiedene Körner mit ihren möglichen Zwillingsgrenzen dargestellt,
die sich durch Drehung um jeweils 15° um die X-Achse unterscheiden (Drehwinkel α). Die
Zwillingsgrenzen werden vereinfacht in einem kubischen System betrachtet, d. h. die Orien-
tierungsänderung über die Zwillingsgrenze beträgt 90°. Aufgrund der kubischen Symmetrie
erfolgt die Darstellung in Bild 4.16 nur bis zu einem Drehwinkel von 45°. Nachfolgend
wird die Zwillingsgrenzenbewegung bei zweiachsigem Training für die fasertexturierten
Polykristalle zunächst theoretisch betrachtet. Es wird eine Spannungsbetrachtung mittels
Schmidfaktor und eine Dehnungsbetrachtung für beide Druckrichtungen durchgeführt.
Dabei wird davon ausgegangen, dass im Polykristall alle Drehwinkel vorhanden sind, die
Körner sich nicht gegenseitig behindern und in jedem Korn drei Varianten vorhanden sind.
4.6.1 Spannungsbetrachtung mittels Schmidfaktor
Wird die Probe entlang der Texturrichtung (X-Richtung, [100]A) gedrückt, dann beträgt
der Schmidfaktor mX = 0, 5 für die Zwillingsgrenzen 1 und 2 in allen Körnern (also
unabhängig vom Drehwinkel α, Bild 4.16). Überschreitet die projizierte Schubspannung
einen kritischen Wert, dann können diese Zwillingsgrenzen bewegt werden. Es erfolgt je
nach Lage der Zwillingsgrenzen eine Querdehnung in beide senkrecht zur Texturrichtung
stehende Richtungen (Y, Z). Auf die Zwillingsgrenze 3 kann keine Schubspannung ausgeübt
werden (mX = 0). Sie kann daher nicht bewegt werden.
Bei Druck entlang der 2. Trainingsrichtung (Y-Richtung) wird der Schmidfaktor mY für
die Zwillingsgrenzen durch den Drehwinkel des jeweiligen Korns bestimmt. Mittels Compu-
teralgebra wurden die Funktionen für die Abhängigkeit des Schmidfaktors vom Drehwinkel
für die drei Zwillingsgrenzen bestimmt (Bild 4.17). Es wird davon ausgegangen, dass für
die Zwillingsgrenze im Korn mit dem höchsten Schmidfaktor die kritische Schubspan-
nung zuerst überschritten wird und sich diese zuerst bewegt. Beim mehrmaligen Training
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werden dadurch die anderen beiden vorhandenen Zwillingsgrenzen im Korn eliminiert.
Die Zwillingsgrenze 2 hat in den Körnern bis zu einem Drehwinkel von 45° den höchsten
Schmidfaktor bei Druck in Y-Richtung und X-Richtung, d. h. diese sollte sich beim Training
durchsetzen. In den Körnern mit einem Drehwinkel zwischen 45° und 135° würde sich
Zwillingsgrenze 1 aufgrund des höchsten Schmidfaktors für beide Trainingsrichtungen
durchsetzen. Dieses Verhalten wiederholt sich mit einer Periode von 180°.
Die beim Training ausgewählte Zwillingsgrenze hat bei Druck in Y-Richtung je nach Dreh-
winkel des Korns einen Schmidfaktor zwischen 0,25 und 0,5. Dieser Schmidfaktor ist kleiner
als bei Druck in X-Richtung, für die der Schmidfaktor immer 0,5 beträgt. Daraus lässt sich
das prinzipielle Spannungs-Dehnungsverhalten für die beiden Druckrichtungen ableiten. Bei
Druck in X-Richtung wird die kritische Schubspannung für die beim Training ausgewählten
Zwillingsgrenzen unabhängig vom Drehwinkel der Körner bei der gleichen Normalspannung
erreicht. Dies äußert sich in der Spannungs-Dehnungskurve in einem Spannungsplateau.
Bei Druck in Y-Richtung wird die kritische Schubspannung abhängig vom Drehwinkel
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Bild 4.16: Mögliche Lagen der (101)-Zwillingsebenen bei <100>A-Fasertextur im Polykristall.
Bei Druck entlang der Texturrichtung können andere Zwillingsgrenzen bewegt werden, als bei
Druck senkrecht dazu. Die Funktionen der Schmidfaktoren (mX , mY) sind für Druck in X- und
Y-Richtung angegeben. Die Würfel repräsentieren das verwendete Koordinatensystem.
Wird die Tetragonalität der martensitischen Einheitszelle (c < a) berücksichtigt, dann
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Bild 4.17: Schmidfaktor bei Druck in Y-Richtung für die 3 möglichen Zwillingsgrenzen in Körnern,
die sich um einen Drehwinkel α (Definition siehe Bild 4.16) um die X-Achse unterscheiden.
ändert sich die Orientierung über eine Zwillingsgrenze um 86,5° (siehe Gleichung 2.1).
Die genaue Orientierungsbeziehung zwischen den kubischen Achsen im Austenit und den
c-Achsen im Martensit bei der martensitischen Umwandlung ist allerdings nicht bekannt.
Nimmt man für die Zwillingsgrenze 1 an, dass sich die c-Achse einer Variante parallel zu
der kubischen Achse anordnet, die in X-Richtung liegt, dann liegt die c-Achse der zweiten
Variante unter einem Winkel von 86,5° und die Zwillingsgrenze unter einem Winkel von
86, 5°/2 = 43, 25° zur X-Richtung. Der Schmidfaktor bei Druck in X-Richtung für die
Zwillingsgrenze zwischen diesen beiden Varianten hängt vom c/a-Verhältnis ab und beträgt
für c/a = 0, 94 (5M-Martensit) nun 0,499 statt 0,5 für die kubische Annahme. Aufgrund
des geringen Unterschiedes kann von einem vernachlässigbaren Einfluss der Tetragonalität
der Einheitszelle auf die vorgenommene Spannungsbetrachtung ausgegangen werden.
Mittels der Schmidfaktorbetrachtung kann die Auswahl einer Zwillingsgrenze in jedem
Korn durch das Training und das unterschiedliche Spannungs-Dehnungsverhalten für die
beiden Trainingsrichtungen (siehe Abschnitt 4.6.4) erklärt werden. Das Kriterium des
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Schmidfaktors ist eine reine Spannungsbetrachtung, die keine Aussage über die tatsächliche
Zwillingsgrenzenbewegung und die Dehnungen trifft. In der nachfolgenden Rechnung
soll das Verhältnis der kristallographisch maximal möglichen Dehnungen in den beiden
Richtungen abgeschätzt werden.
4.6.2 Abschätzung der Dehnungen in den Trainingsrichtungen
Für die Abschätzung der kristallographisch maximal möglichen Dehnungen in den beiden
Trainingsrichtungen werden keine Zwillingsgrenzen betrachtet, sondern lediglich die Kom-
ponenten der a- und c-Achsen in Druckrichtung. In Bild 4.18 sind in der Ebene senkrecht
zur <100>A-Faserachse mehrere Körner mit ihren Achsen dargestellt, die sich um jeweils
15° Drehung um die Faserachse unterscheiden. Es wird wiederum davon ausgegangen, dass
bei der Vielzahl der Körner in den polykristallinen Proben jeder beliebige Drehwinkel um
die Faserachse mit gleicher Wahrscheinlichkeit auftritt. Nach maximalem Druck entlang
der Faserachse sind nur c-Achsen parallel zur Textur ausgerichtet, d. h. die parallel zur
Druckrichtung liegende Komponente der c-Achsen beträgt 100 %. Senkrecht zur Faserach-
se liegen nur a-Achsen. Die maximale Dehnung beträgt 1− c/a. Nach darauffolgendem
maximalen Druck senkrecht zur Faserachse (hier in Y-Richtung) sind die c-Achsen jeweils
entlang der ursprünglichen a-Achse ausgerichtet, die mit der Lastrichtung den kleinsten
Winkel einschließt. Die parallel zur Druckrichtung liegende Komponente der c-Achsen ist
rot eingezeichnet. Der Wert dieser Komponente hängt vom Drehwinkel α ab und entspricht
dem Betrag des Kosinus des Drehwinkels. Da es sich um eine kubische Kristallsymmetrie
handelt, wiederholt sich diese Funktion mit einer Periode von 45°(= π/4). Der mittle-











= 0, 90 (4.2)
Demnach können senkrecht zur Fasertextur bei maximalem Druck theoretisch 90 %
der maximalen Dehnung in Texturrichtung auftreten. Aufgrund der unterschiedlichen
Schmidfaktoren für die beiden Richtungen ist senkrecht zur Fasertextur eine höhere
Spannung zum Erreichen der maximalen möglichen Dehnung nötig.
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Bild 4.18: Modell zur Berechnung der kristallographisch maximal möglichen Dehnung bei Druck
senkrecht zur Fasertextur in polykristallinen Proben.
4.6.3 Anwendung von Polykristallen in Aktoren
An würfelförmigen Proben, die im Rahmen dieser Arbeit hergestellt wurden, konnte
gezeigt werden, dass durch 3-achsiges Training die Zwillingsspannung in Texturrichtung
teilweise unter die maximale magnetisch erzeugbare Spannung verringert werden kann
[58]. Das Rückstellen der Dehnung in Texturrichtung erfolgte durch Druck entlang der
beiden anderen Achsen.
In einem Aktor mit magnetischem Formgedächtnismaterial kann dieses Material daher nicht
eingesetzt werden. Dort wird das Magnetfeld zwischen zwei Richtungen gewechselt, um die
Dehnung aufzubringen und zurückzustellen. Die Zwillingsspannung muss dabei in beiden
Probenrichtungen kleiner sein, als die magnetisch aufbringbare Spannung. Eine weitere
Möglichkeit ist, dass das Magnetfeld nur in einer Richtung angelegt wird und senkrecht
dazu eine äußere Spannung (erzeugt z. B. durch eine Feder oder ein Gewicht) wirkt. Die
Gegenspannung muss größer sein als die Zwillingsspannung und erzeugt die Rückstellung der
Dehnung beim Abschalten des Magnetfeldes. Beim Anschalten des Magnetfeldes muss die
erzeugte Magnetospannung gegen die Zwillingsspannung und die Gegenspannung arbeiten,
also größer sein als die Summe aus Zwillingsspannung und Gegenspannung. Im Speziellen
heißt das, bei einer Magnetospannung von ca. 2,6 MPa muss die Zwillingsspannung kleiner
als 1,3 MPa sein, damit bei einer Gegenkraft von 1,3 MPa der Aktor funktioniert. Die mit
diesem Aktor erzeugbare Kraft entspricht der Differenz aus Magnetospannung und der
Summe von Zwillingsspannung und Gegenspannung.
Im Hinblick auf den gewünschten Einsatz von polykristallinem Ni-Mn-Ga in Aktoren
wurde in dieser Arbeit ein zweiachsiges Training gewählt. Eine Trainingsachse ist durch
die Fasertextur der gerichtet erstarrten Proben bereits festgelegt (X-Richtung). Als zweite
Trainingsachse wurde bei den Versuchen die Achse gewählt, in deren Richtung bei Druck
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entlang der Faserachse die größte Dehnung auftrat (Y-Richtung).
4.6.4 Spannungs-Dehnungskurven
In Bild 4.19 sind die Spannungs-Dehnungskurven der Texturrichtung für das Training eines
Würfels (5 x 5 x 5 mm3) mit Fasertextur dargestellt (siehe eingezeichnetes Gefügebild).





































Bild 4.19: Typische Spannungs-Dehnungskurven in Texturrichtung. Durch zweiachsiges Training
bei 45 °C wird die Zwillingsspannung herabgesetzt. Bei Raumtemperatur (20 °C) bleibt die
Zwillingsspannung des Warmtrainings erhalten.
Der Würfel wurde zunächst bei 45 °C, also ca. 10 K unterhalb TM, trainiert. Die Zwillings-
spannung nimmt mit der Zyklenzahl ab. Nach 13 Trainingszyklen bei 45 °C ändern sich
die Kurvenverläufe nicht mehr. Die darauffolgenden Messungen bei 20 °C ergaben eine
noch höhere Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung bei gleicher Zwillingsspannung.
Dieser Kurvenverlauf änderte sich bei weiteren Trainingszyklen nicht. Das Spannungs-
Dehnungs-Verhalten des Warmtrainings bleibt also auch bei Raumtemperatur erhalten
bzw. wird sogar leicht verbessert.
In Bild 4.20 sind die Spannungs-Dehnungskurven für beide Richtungen nach dem Training
gegenübergestellt. Die Kurven für die beiden Richtungen zeigen einen unterschiedlichen
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Bild 4.20: Typische Spannungs-Dehnungskurven bei zweiachsigem Training in Texturrichtung
(X-Richtung) und in der senkrecht dazu liegenden Richtung (Y-Richtung) .
Verlauf. In Texturrichtung (X-Richtung, schwarze Kurve) gibt es ein Spannungsplateau
bei ca. 5 MPa und es wird eine bleibende Dehnung von 4,3 % erreicht. Das Auftreten des
Spannungsplateaus, das typisch für Einkristalle ist, wurde in Abschnitt 4.6.1 erklärt. Die
trainierten Zwillingsgrenzen in den jeweiligen Körnern haben alle den gleichen maximalen
Schmidfaktor von 0,5 und werden bei der gleichen kritischen Schubspannung gleichzeitig
bewegt. Bei Druck senkrecht zur Textur (Y-Richtung, grüne Kurve) steigt die Spannung
kontinuierlich an. Dies ist auf die unterschiedliche Lage der a-Achsen und damit der Zwil-
lingsgrenzen in Bezug zur Lastrichtung zurückzuführen. Die zur Bewegung der jeweiligen
Zwillingsgrenzen in den Körnern nötige Spannung wird entsprechend der Schmidfaktoren
erst bei höherer äußerer Last erreicht. Der Einfluss der senkrecht zur Lastrichtung liegenden
Korngrenzenflächen auf die Spannung wird in Abschnitt 4.7 untersucht.
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4.6.5 Untersuchung der Oberflächenrauheiten
Die bleibende Dehnung ist senkrecht zur Textur (Y-Richtung) mit 3,4 % um etwa 0,8 %
(absolute Differenz) geringer als in Texturrichtung. Dies ist darauf zurückzuführen, dass
bei Druck in Y-Richtung aufgrund der Lage der Zwillingssysteme auch die dritte, nicht
trainierte Richtung (Z-Richtung) eine Längenänderung (Verkürzung) erfährt. Das Volumen
der Probe sollte bei der Zwillingsgrenzenbewegung konstant bleiben. In Bild 4.21 ist das
gemessene Volumen der Probe über die Trainingszyklen aufgetragen. Die Abmessungen
der Probe wurden mit einem flächig auf der jeweiligen gesamten Probenoberfläche auflie-
genden Messschieber (Genauigkeit 1 µm) bestimmt. Daraus wurde das Volumen errechnet.
Zusätzlich ist die gemessene bleibende Dehnung nach dem jeweiligen Trainingszyklus, also
letztmalig Druck in Y-Richtung, eingezeichnet. Die ersten 2 Trainingszyklen zeigen kaum
bleibende Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung. Ab dem 3. Zyklus tritt eine bleibende
Dehnung durch Zwillingsgrenzenbewegung auf. Gleichzeitig vergrößert sich das gemessene
Volumen der Probe. Dies ist auf die beim Training entstehende Oberflächenrauheit und
auf Risse zurückzuführen. In Bild 4.22b ist das Höhenprofil für die Oberfläche senkrecht
zur Y-Richtung nach Druck in Texturrichtung (X-Richtung) dargestellt. Das typische
Linienprofil 2 (Bild 4.22c) weist einen maximalen Höhenunterschied zwischen Berg und Tal
von 30 µm auf. Zwischen einigen Körnern sind im Höhenprofil Risse (schwarze Färbung)
erkennbar, an diesen Stellen tritt im Linienprofil eine Stufe auf. Linienprofil 1 zeigt den
Höhenunterschied über mehrere Zwillingsgrenzen. Der Abstand zwischen Berg und Tal liegt
bei ca. 1 µm. Der Einfluss der Zwillingsgrenzen auf die Rauheit ist also vernachlässigbar
im Vergleich zur Rauheit, die durch die richtungsabhängige Dehnung der unterschiedlich
orientierten Körner entsteht. Für die Oberfläche senkrecht zur Texturrichtung wurden
ähnliche Rauheiten gemessen.
Mit dem Messschieber wird der Abstand zwischen den höchsten Bergen der jeweils gegen-
überliegenden Probenflächen und damit ein maximaler Abstand aufgrund von Rauheit
bestimmt. Ein Aufrauen der 4 Oberflächen senkrecht zur Druckrichtung um jeweils 15 µm
(ungefährer Abstand zwischen Mittellinie und höchstem Berg) würde bei den 5 x 5 x 5 mm3
Würfeln rechnerisch zu einer Vergrößerung des Volumens um 1,2 % führen. Die Mittellinie
entspricht dem Durchschnitt des Rauheitsprofils. Bild 4.21 zeigt allerdings eine Vergrößer-
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Bild 4.21: Das mit dem Messschieber ermittelte Volumen steigt während des Trainings an. Dies
ist auf Oberflächenrauheit und Risse zurückzuführen. Durch die Einebnung der Rauheit wird
eine höhere Dehnung gemessen, die nicht auf der Bewegung von Zwillingsgrenzen beruht.
ung des aus den Messschieberwerten errechneten Volumens um ca. 2 % . Dieses größere
Volumen wird durch Risse in der Probe verursacht. Eine Erhöhung des Volumens ist auch
durch Leerstellen möglich, die bei der Verformung entstehen können. Dieser Effekt ist aber
vernachlässigbar im Vergleich zur Volumenerhöhung durch Rissbildung.
Die Rauheit hat Einfluss auf den Anfangsbereich der Spannungs-Dehnungskurven. Bei
Druck werden zunächst die Rauheiten auf den zwei Oberflächen zwischen den Druckstem-
peln ausgeglichen und es wird eine höhere Dehnung vorgetäuscht. Nimmt man an, dass
für beide Seiten die Rauheit vom höchsten Berg bis zur Mittellinie (also jeweils ca. 15 µm)
ausgeglichen wird, dann kann für die 5 x 5 x 5 mm3 Würfel eine maximale, durch die
Rauheit bestimmte Dehnung von 0,6 % abgeschätzt werden. Da die Wegmessung für die
Druckversuche erst bei einer Vorlast startet (0,2 MPa), kann ein Teil der Rauheit bei
Messbeginn bereits abgebaut sein.
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Bild 4.22: (b) Oberflächenprofil des Würfels nach dem Training. Die Rauheit wird durch
die unterschiedliche Ausdehnung der Körner (Linienprofil 2) und nicht durch die Zwillinge
(Linienprofil 1) bestimmt.
4.6.6 Magnetospannungen
Beim Anlegen eines Magnetfeldes in Texturrichtung (X-Richtung) wird in der senkrecht
dazu liegenden Trainingsrichtung (Y-Richtung, grüne Kurve) eine Magnetospannung von
2,5 MPa beobachtet (Bild 4.20). Dies entspricht annähernd dem theoretisch maximal
möglichen Wert für die Magnetospannung. Daraus kann geschlossen werden, dass sich
die trainierten Zwillingsgrenzen in den Körnern nahe einem Winkel von 45° zu beiden
Trainingsrichtungen befinden. Bei Anlegen des Magnetfeldes in X-Richtung und damit
Kraftwirkung in dieser Richtung ist der Schmidfaktor 0,5 für alle trainierten Zwillings-
grenzen. Für eine Zwillingsgrenze mit 45° Orientierung zur X- und Y-Richtung müsste die
maximale Magnetospannung von 2,6 MPa in Y-Richtung gemessen werden. Aufgrund der
Fasertextur in den untersuchten Proben wird in Y-Richtung die Projektion der maximalen
Magnetospannung in diese Richtung gemessen, die geringer ist. Die Differenz von 0,1 MPa
muss in Z-Richtung auftreten. Die gleichzeitige Messung der Spannungs-Dehnungskurven
in Z- und Y-Richtung bei Druck in Y-Richtung war aus technologischen Gründen nicht
möglich.
Wird das Magnetfeld in Y-Richtung angelegt, beträgt die gemessene Magnetospannung in
Texturrichtung (X-Richtung) nur 1,7 MPa. Aufgrund der unterschiedlichen Schmidfaktoren
für die Zwillingsgrenzen bei Kraftwirkung durch das Magnetfeld in Y-Richtung (siehe
Abschnitt 4.6.1) wird die kritische Schubspannung nicht für alle Zwillingsgrenzen erreicht.
Diese Zwillingsgrenzen erzeugen keine Kraftwirkung in Texturrichtung und in dieser
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Richtung wird eine geringere Magnetospannung gemessen.
4.6.7 Erwartete Dehnungen durch MIR
Um aus den Spannungs-Dehnungskurven eine Aussage über die Dehnung durch MIR
zu erhalten, muss bei den fasertexturierten Proben im Vergleich zu Einkristallen beach-
tet werden, dass Magnetospannung und Zwillingsspannung für die beiden trainierten
Richtungen nicht gleich sind. Außerdem hat die entstehende Oberflächenrauheit Einfluss
auf die Spannungs-Dehnungskurven. Für die in Bild 4.20 dargestellte Probe sind die
Kurvenverläufe bis zu einer Dehnung von 1 % gleich.
Beim Anlegen eines Magnetfeldes in Texturrichtung (X-Richtung) wäre in dieser Richtung
eine magnetisch induzierte Dehnung (Verkürzung) von 0,6 % (Schnittpunkt der schwarzen
Kurve mit der maximalen Magnetospannung von 2,6 MPa) zu erwarten. Diese Dehnung
würde in den beiden senkrecht dazu liegenden Richtungen (Y-, Z-Richtung) zu einer
Verlängerung von insgesamt ebenfalls 0,6 % führen. Da in Z-Richtung nur eine sehr geringe
Magnetospannung auftreten sollte (siehe Abschnitt 4.6.6), wird in dieser Richtung von
einer vernachlässigbaren Dehnung ausgegangen. In Y-Richtung wird also eine magnetisch
induzierte Dehnung von maximal 0,6 % erwartet.
Wird das Magnetfeld in die Y-Richtung angelegt, dann wirkt unter Annahme, dass nur eine
vernachlässigbare Kraftwirkung in Z-Richtung auftritt, in der Y-Richtung eine Spannung
von maximal 1,7 MPa. Die erwartete magnetfeldinduzierte Dehnung (Verkürzung) in
Y-Richtung beträgt 0,4 % (Schnittpunkt der grünen Kurve mit 1,7 MPa) und damit
die magnetfeldinduzierte Verlängerung in X-Richtung ebenfalls 0,4 %. Diese Dehnung
ist geringer als bei Anlegen des Magnetfeldes in der Texturrichtung (X-Richtung, 0,6 %
Dehnung). Bei einem Einsatz in einem Aktor wäre die magnetisch rückstellbare Dehnung
(durch Drehen des Magnetfeldes um 90°) durch die geringere der beiden Dehnungen
bestimmt.
Zur weiteren Absenkung der Zwillingsspannung insbesondere in der Richtung senkrecht
zur Fasertextur wurden Versuche mit einer plattenförmigen Probengeometrie durchgeführt
(siehe Abschnitt 4.7). Durch diese Probengeometrie wird die Korngrenzenfläche senkrecht
zur Druckrichtung vermindert.
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Aus den gerichtet erstarrten Proben wurden zwei Platten A und B (Länge x Breite x
Dicke = 10 x 6 x 1,8 mm3) herausgetrennt, deren Länge parallel zur Fasertextur liegt (Bild
4.23). Die Dicke der Platten wurde im Bereich des typischen Durchmessers der kolumnaren
Körner gewählt, so dass in Dickenrichtung höchstens eine Korngrenze liegt. Durch diese
Probengeometrie sind 2 Richtungen für das mechanische Training ausgezeichnet, die
Längsrichtung mit der Textur (X-Richtung) und die Dickenrichtung (Y-Richtung). Bei













Bild 4.23: Gerichtet erstarrte Probe mit dem Bereich, aus dem die Platte mit der Länge parallel
zur X-, der Breite parallel zur Z- und der Dicke parallel zur Y-Richtung geschnitten wurde. Das
EBSD-Bild zeigt das Plattengefüge und die Polfiguren die <100>A-Ausrichtung der Körner.
Training entlang Längs- und Dickenrichtung
Die Spannungs-Dehnungskurven für Platte A nach mehreren zweiachsigen Trainingszy-
klen in Längsrichtung (X-Richtung) und Dickenrichtung (Y-Richtung) sind in Bild 4.24
links dargestellt. Die Kurven sind für beide Druckrichtungen aufgrund der Fasertextur
unterschiedlich (vgl. Abschnitt 4.6). Weitere Trainingszyklen veränderten die Spannungs-
Dehnungskurven nur unwesentlich, weshalb das Training abgebrochen wurde. Da sich die
Breite der Platte praktisch nicht änderte, sind nur Zwillingsgrenzen aktiv, die einen Winkel
von ca. 45° zu beiden trainierten Richtungen einschließen.
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Bild 4.24: (links) Spannungs-Dehnungs-Kurve für Platte A beim 15. Trainingszyklus. Diese
Platte wurde in Längs- und Dickenrichtung trainiert. (rechts) Platte B wurde in Längs- und
Breitenrichtung trainiert. Die Korngrenzenflächen senkrecht zur Last in Breitenrichtung erhöhen
die Spannung.
Training entlang Längs- und Breitenrichtung
Platte B wurde parallel zu Platte A ausgeschnitten, so dass von einem gleichartigen
Gefüge ausgegangen werden kann. Diese Platte wurde in Längsrichtung (X-Richtung) und
Breitenrichtung (Z-Richtung) trainiert, um den Einfluss der Korngrenzen zu untersuchen.
In Breitenrichtung befinden sich mindestens 8 Körner (siehe Bild 4.23). Die rote Spannungs-
Dehnungskurve (Bild 4.24 rechts) für Druck in die Längsrichtung ist vergleichbar mit der
Kurve, die für Platte A erhalten wurde und zeigt ein einkristallähnliches Verhalten. Bei
Druck in Breitenrichtung hat die blaue Kurve einen sehr steilen Anstieg. Verglichen mit der
Kurve für Druck in Dickenrichtung der Platte A (schwarze Kurve) ist die Kurve zu höheren
Spannungswerten verschoben. Dies ist darauf zurückzuführen, dass in Dickenrichtung keine
oder nur wenige Korngrenzenflächen senkrecht zur Druckrichtung liegen, während es in
Breitenrichtung viele Korngrenzenflächen sind. Weiteres Training änderte das Spannungs-
Dehnungsverhalten auch für Platte B nicht signifikant.
Platte aus zerteiltem Würfel
Um den Einfluss der Probengeometrie auf das Spannungs-Dehnungsverhalten zu untersu-
chen, wurde von dem trainierten Würfel (5 x 5 x 5 mm3, siehe Bild 4.20) eine Platte C
abgetrennt (Länge x Breite x Dicke, 5 x 5 x 2 mm3). Die Plattendicke lag dabei parallel zur
Y-Richtung des Würfels, also senkrecht zur Fasertextur. Die Spannungs-Dehnungskurve
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entlang der Y-Richtung liegt für die Platte C sichtbar unterhalb der Kurve für den Würfel
(Bild 4.25 links). Dies ist auf die verringerte Anzahl der Korngrenzen und Korngrenzen-
flächen senkrecht zur Y-Richtung im Vergleich zum Würfel zurückzuführen. Außerdem
vergrößert sich das Verhältnis von freier Oberfläche zu Probenvolumen durch die Platten-
geometrie, wodurch sich mehr Zwillingsgrenzen ohne Behinderung durch die Korngrenzen
bewegen können. In Texturrichtung (X-Richtung) ist der Unterschied der Spannungs-
Dehnungskurven von Platte C und Würfel nicht so stark ausgeprägt (Bild 4.25 rechts).
Bis zu einer Dehnung von 2,5 % liegt die Platten-Kurve unterhalb der Würfel-Kurve,
ab 2,5 % Dehnung liegt sie oberhalb. Die bleibenden Dehnungen für beide Richtungen
unterscheiden sich für Würfel und Platte gering. Für die Y-Richtung der Platte ist die
bleibende Dehnung etwas größer. Dies ergibt sich aus dem vergrößerten relativen Einfluss
der Oberflächenrauigkeit auf die Dehnung bei verminderter Probendicke.





























































Bild 4.25: Vergleich der Spannungs-Dehnungskurven für einen Würfel und eine aus dem Würfel
geschnittene Platte C in Y-Richtung (links) und Texturrichtung (rechts). Durch die plattenförmige
Probengeometrie liegen weniger Korngrenzenflächen senkrecht zur Last und die Zwillingsspannung
wird verringert.
Die Magnetospannungen in den jeweiligen Richtungen unterscheiden sich für die beiden
Probengeometrien. Die gemessene Magnetospannung in der Y-Richtung (bei Anlegen des
Feldes in Texturrichtung) beträgt für die Platte C nur 2,2 MPa statt 2,5 MPa für den Würfel
(Bild 4.25 links). Der Entmagnetisierungsfaktor N beträgt in Feldrichtung 0,22 für die Platte
C und 0,33 für den Würfel [59]. Das bedeutet, dass das effektiv zur Verfügung stehende
Feld Heff (Heff = H0 − N · JS; JS ≈ 0, 6 T; H0 = 0, 7 T) für die Platte (Heff = 0, 57 T) größer
ist als für den Würfel (Heff = 0, 5 T) und daher die Magnetospannung von 2,5 MPa auch
bei der Platte auftreten müsste. Der Unterschied ist möglicherweise ein messtechnisches
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Problem, da die Dehnrate (bei konstanter Stempelgeschwindigkeit) für die Platte aufgrund
der geringeren Probenhöhe um einen Faktor 2,5 größer ist als beim Würfel. Die gemessene
Magnetospannung in Texturrichtung bei Anlegen des Feldes in Y-Richtung beträgt für den
Würfel 1,7 MPa (vgl. Abschnitt 4.6) und für die Platte 1,5 MPa. Die Magnetospannung
ist für die Platte aufgrund des höheren entmagnetisierenden Feldes (N = 0, 55) und damit
kleineren effektiven Feldes (Heff = 0, 37 T) geringer. Die Probenhöhen sind bei Messung in
Texturrichtung gleich, d. h. die Dehnraten unterscheiden sich nicht.
Ein Ablesen der erwarteten magnetfeldinduzierten Dehnungen für die Platte C aus den
Spannungs-Dehnungskurven ist nur bedingt möglich. Beim Anlegen des Magnetfeldes
entlang der X-Richtung, wird in dieser Richtung aufgrund der Textur (und damit m = 0, 5
für die trainierten Zwillingsgrenzen) eine wirkende Magnetospannung von 2,6 MPa an-
genommen. In Y-Richtung wird aber nur eine Magnetospannung von 2,2 MPa gemessen,
was auf eine wirkende Magnetospannung in Z-Richtung von maximal 0,4 MPa und auf
die Dehnratenabhängigkeit zurückführbar sein kann. Für den Fall, dass keine Magneto-
spannung in Z-Richtung auftritt, sondern die Ursache für die geringere Magnetospannung
in der Dehnratenabhängigkeit liegt, ergibt sich für die erwartete Dehnung in Y-Richtung
ein Wert von 1,1 % (Schnittpunkt 2,6 MPa mit grauschwarzer Kurve). Beim Anlegen des
Magnetfeldes in Y-Richtung ergibt sich aus der Spannungs-Dehnungskurve eine Dehnung
in Y-Richtung von 1,1 % (Schnittpunkt 1,5 MPa mit schwarzgrüner Kurve) und unter der
Annahme, dass keine Dehnung in Z-Richtung auftritt, eine magnetfeldinduzierte Dehnung
in X-Richtung von ebenfalls 1,1 %. Für die verwendete Spannungs-Dehnungskurve ist der
Einfluss der Oberflächenrauheit aufgrund der kleinen Plattendicke allerdings um einen
Faktor 2,5 höher als für den untersuchten Würfel. Das bedeutet, es wird eine höhere Deh-
nung vorgetäuscht und die erwartete magnetisch erzeugbare Dehnung in X-Richtung ist
kleiner als 1,1 %. Trotz der geringeren Magnetospannungen bei der Platte C im Vergleich
zum Würfel wird aufgrund der abgesenkten Zwillingsspannung eine höhere magnetisch
induzierte Dehnung erwartet.
In Abschnitt 4.8 wird der Einfluss eines Abkühlens unter Last durch den Martensitübergang
auf die Spannungs-Dehnungskurven der Platten behandelt. Weitere Untersuchungen an
den Platten, wie die Optimierung der Plattenabmessungen, sind Gegenstand einer anderen
Arbeit.
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Das Ziel des Abkühlens unter Last durch den Martensitübergang ist wie beim mechanischen
Training die Bevorzugung von Varianten, deren kurze c-Achsen möglichst parallel zur
Lastrichtung ausgerichtet sind. Im Unterschied zum mechanischen Training wirkt hier die
Last bereits bei der Nukleation der Varianten und außerdem bei höheren Temperaturen,
wo die Beweglichkeit der Zwillingsgrenzen aufgrund der Nähe zur Phasengrenze und des
geringeren Längenunterschieds zwischen c- und a-Achse höher ist. Durch das Abkühlen
unter Last, zunächst aufgebracht entlang der Texturrichtung und darauffolgend entlang
einer senkrecht dazu liegenden Richtung, soll in den Körnern ein zweivariantiger Zustand
eingestellt werden. Die beiden bevorzugten Varianten sind durch Zwillingsgrenzen verbun-
den, die möglichst nahe einem Winkel von 45° zu beiden Lastrichtungen liegen. Dadurch
wird die höchste Dehnung beim Umorientieren der Varianten ermöglicht.
Die Abkühlkurven für eine texturierte Platte D unter 20 MPa Last sind in Bild 4.26 darge-
stellt. Diese Platte weist ein ähnliches Gefüge auf wie die Platten A und B aus Abschnitt
4.7. Die Umwandlungsdehnung (ermittelt zwischen TM + 15 K und TM − 15 K) liegt für
den 1. Abkühlversuch in Texturrichtung bei ca. 1,8 % und steigt beim 2. Abkühlversuch
auf 2 % an. Beim 3. Abkühlen ist die Zunahme nur gering, was auf eine Sättigung nach
mehrmaligem Abkühlen unter Last hindeutet.
Die maximal mögliche Umwandlungsdehnung ergibt sich aus dem Verhältnis der Git-
terkonstanten a0 im Austenit und der kurzen c-Achse im Martensit. Dabei wird davon
ausgegangen, dass die c-Achse im Martensit parallel zu einer kubischen Achse des Aus-
tenits liegt. Unter Verwendung von Literaturwerten für die ähnliche Zusammensetzung
Ni49,7Mn29,1Ga21,2 (a0 = 0, 584 nm bei TM + 15 K, c = 0, 558 nm bei TM − 15 K) liegt die
maximale Umwandlungsdehnung bei ca. 4,3 % [60]. Diese Dehnung wird in der unter-
suchten polykristallinen Probe aufgrund der Abweichung der <100>A-Kornorientierungen
von der Lastrichtung, der Behinderung der Verformung an den Korngrenzen und einer
möglicherweise zu geringen Last nicht erreicht. Die 4. und 5. Abkühlung unter Last erfolgte
in Dickenrichtung. Danach wurde ein weiteres mal in Längsrichtung unter Last (6. Ab-
kühlung) abgekühlt. Die Umwandlungsdehnung steigt weiter an auf 2,4 % und damit auf
etwa 60 % der maximal möglichen Umwandlungsdehnung in Längsrichtung. Die Zunahme
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der Dehnung bei wiederholtem Abkühlen unter Last lässt sich mit dem Einbringen von
Defektstrukturen (Versetzungen) im Material erklären. Diese verschwinden beim Aufheizen
in den Austenit nicht vollständig und beim erneuten Abkühlen mit gleicher Last wird
durch diese Defektstrukturen die Ausbildung von Martensitvarianten begünstigt, deren
kurze c-Achse den kleinsten Winkel mit der Lastrichtung einschließt. Dadurch wird eine
größere Umwandlungsdehnung erreicht.

























Bild 4.26: Dehnung als Funktion der Temperatur für das Abkühlen der texturierten Platte
D unter 20 MPa Last entlang Probenlänge (Kurven 1, 2, 3, 6) und Dicke (Kurven 4, 5).
Die Umwandlungsdehnung nimmt beim mehrmaligen Abkühlen unter Last zu, aufgrund der
Fasertextur ist sie in Dickenrichtung geringer als in Längsrichtung.
Auch beim Abkühlen unter Last in Dickenrichtung tritt eine Vergrößerung der Umwand-
lungsdehnung beim 2. Abkühlen auf. Die Umwandlungsdehnung liegt bei etwa der Hälfte
der Umwandlungsdehnung in Texturrichtung. In Gleichung 4.2 wurde abgeschätzt, dass
die Dehnung senkrecht zur Fasertexturrichtung 90 % der Dehnung in Texturrichtung
erreichen kann. Diese Gleichung lässt sich auch auf die Umwandlungsdehnung anwenden,
wobei hier die maximale Dehnung durch das c/a0-Verhältnis und nicht das c/a-Verhältnis
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bestimmt wird. Die gemessene Umwandlungsdehnung unter Last in Dickenrichtung liegt
bei ca. 1 % und damit bei 25 % des theoretischen Wertes. Eine Ursache dafür ist, dass die
untersuchte plattenförmige Probe aus einigen wenigen Körnern besteht und daher nicht alle
Orientierungen gleichmäßig in Dickenrichtung vorhanden sind. Außerdem ist die tatsächlich
auf die entstehenden Zwillingsgrenzen wirkende Kraft bei gleichem aufgebrachten Druck
in Dickenrichtung aufgrund der Fasertextur geringer (siehe Abschnitt 4.6.1). Zusätzlich
entstehen bei Druck in Dickenrichtung durch die größeren Druckflächen im Vergleich zum
Druck in Längsrichtung Reibungsverluste an den Stempeln, die die für die Verformung zur
Verfügung stehende Spannung verringern.
Die Untersuchungen zeigen, dass ein Abkühlen durch den Martensitübergang mit der
verwendeten Last zu keiner vollständigen c-Achsen Ausrichtung in Texturrichtung bzw.
größtmöglichen c-Achsen Ausrichtung in Dickenrichtung führt. In Abschnitt 4.9 werden
die unter Last abgekühlten Probe mit nur mechanisch (mit ähnlichen Lasten) trainierten
Proben hinsichtlich der Ausrichtung der Varianten in Bezug zur Lastrichtung verglichen
(siehe Abschnitt 4.9). Dabei werden die Dilatometerkurven ausgewertet.
Bei mehrmaligem Aufheizen und Abkühlen durch den Martensitübergang können Risse in
den Proben an den Korngrenzen entstehen. Eine schnelle Temperaturänderung (> 10 K/s)
kann zum Zerbrechen der Probe führen. Ursache sind die bei den Umwandlungen ent-
stehenden Spannungen an den Korngrenzen, die durch Rissbildung abgebaut werden
können.
Um die Anzahl der Zyklierungen durch den Phasenübergang zu reduzieren, sind Abkühl-
versuche unter einer biaxialen Last durchzuführen. In der verwendeten Prüfmaschine kann
senkrecht zur mechanischen Last, die über die Stempelbewegung aufgebracht wird, über
das Magnetfeld (unterhalb der Martensittemperatur) eine Spannung von maximal 2,6 MPa
aufgebracht werden. Aus den bisherigen Versuche mit 20 MPa kann geschlossen werden,
daß bei lediglich 2,6 MPa keine Ausrichtung der c-Achsen in Lastrichtung beim Abkühlen




Die 6x unter Last in Textur- und Dickenrichtung durch den Martensitübergang abgekühlte
Platte D (siehe Abschnitt 4.8) wurde im Dilatometer (annähernd lastfrei) mehrmals mit
einer ähnlichen Heiz/Kühlrate wie bei den Lastabkühlversuchen (ca. 1 K/min) durch
den Martensitübergang thermisch zykliert (siehe Bild 4.27). Beim 1. Aufheizen über den
Martensitpunkt im Dilatometer (schwarze Hinkurve) geht die durch das Abkühlen unter
Last (rote Kurve) aufgebrachte Verformung vollständig zurück. Das beweist, dass die
Verformung im Martensit nur durch Zwillingsgrenzenbewegung und nicht plastisch (ir-
reversibel) erfolgt ist. Der Rückgang dieser Dehnung ist als Einwegeffekt bekannt. Dem
Einwegeffekt liegt zu Grunde, dass nur in der Martensitphase aufgrund der geringeren
Kristallsymmetrie im Vergleich zur Austenitphase verschieden orientierte Varianten vor-
kommen können. Es ist jedoch nur eine einzige Austenitstruktur möglich. Daher wandelt der
verformte Martensit bei Erwärmung oberhalb der Austenitumwandlungstemperatur (siehe
Bild 3.6) in die ursprüngliche Austenitstruktur um und die Legierung hat sich an ihren
Ausgangszustand „erinnert“. Für den reinen Einwegeffekt ordnen die Martensitvarianten
sich bei anschließender Abkühlung und martensitischer Umwandlung so an, dass keine
Formänderung erfolgt (selbstakkomodierter Martensit [61]). Für die untersuchte Platte
D tritt beim Abkühlen durch den Martensitübergang allerdings ein Teil der vorherigen
Verformung des Martensits wieder auf, die sogenannte Zweiwegeffekt-Dehnung. Durch die
thermomechanische Behandlung werden in der Probe Defektstrukturen (wahrscheinlich
Versetzungen) geschaffen, die eine Vorzugsanordnung der Varianten im Martensit und
die damit verbundene Formänderung begünstigen. Bei weiterer lastfreier Temperaturzy-
klierung durch den Martensitübergang (blaue Kurve) tritt dieser Zweiwegeeffekt erneut
mit der gleichen Dehnung auf. Das Material kann sich an zwei Formen „erinnern“. Diese
Dehnung durch den Zweiwegeffekt liegt bei der untersuchten Probe D bei ca. 0,4 %. In
Bild 4.27 ist außerdem die Dilatometerkurve für eine untrainierte Probe mit ähnlichem
Gefüge dargestellt (grüne Kurve). Diese Probe zeigt keinen Einwegeffekt und nur einen
vernachlässigbaren Zweiwegeffekt mit < 0, 1 % Dehnung. Dies zeigt, dass der Zweiwegeffekt
in der unter Last abgekühlten Probe tatsächlich durch die thermomechanische Behandlung
(Abkühlen unter Last durch den Phasenübergang) erzielt wurde.
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Bild 4.27: Dilatometerkurven (schwarze und blaue Kurve) und Lastabkühlkurve 6 (rote Kurve)
für Platte D sowie Dilatometerkurve für eine untrainierte Platte (grün), jeweils gemessen in
Texturrichtung. Neben dem Einwegeffekt und dem Zweiwegeffekt ist die Verschiebung der
Martensitumwandlungstemperatur durch die Last für Platte D sichtbar.
In Bild 4.28 sind die Dilatometerkurven einer vorher im martensitischen Zustand mecha-
nisch trainierten Platte E (15 Trainingszyklen mit 20 MPa) und die der mehrmals unter
Last durch den Martensitübergang abgekühlten Platte D eingezeichnet. Beide Platten
weisen ein ähnliches Gefüge auf. Die vorher nur mechanisch trainierte Platte E zeigt
Dehnungen von ca. 3,4 % für den Einwegeffekt und ca. 2 % für den Zweiwegeffekt. Für
die Bestimmung der Werte wurde die Dehnung im Martensit bei 20 °C und die Dehnung
im Austenit bei 60 °C betrachtet. Die Dehnung durch Einwegeffekt der Probe E (3,4 %)
ist größer als bei der mehrmals unter Last (20 MPa) durch die Martensitumwandlung
abgekühlten Probe D (2,4 %). Das heißt, dass durch mehrmaliges mechanisches Training
die Zwillingsgrenzen stärker bewegt und damit mehr Martensitvarianten mit ihrer kur-
zen c-Achse in Lastrichtung ausgerichtet werden können als beim Abkühlen durch den
Phasenübergang unter einer gleichen Last. Das mechanische Training bringt auch mehr
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1. Zyklus Platte E 
∆ε
Bild 4.28: Dilatomerkurven einer vorher mehrmals unter Last durch den Martensitübergnang
abgekühlten Platte D mit einer nur mechanisch trainierten Platte E. Der Bereich um die
Curietemperatur (100 °C) ist vergrößert dargestellt.
Defekte in die Probe ein, wodurch ein größerer Zweiwegeffekt zu beobachten ist (2 % für
Platte E; 0,4 % für Platte D). Eine leichtere Ausrichtung der Varianten bei der Nukleation
im Vergleich zum mechanischen Training ist für die untersuchte Abkühlgeschwindigkeit
und Last nicht zu erkennen. Die Untersuchung der Trainingsprozesse einschließlich der
Effekte beim Abkühlen unter Last durch den Martensitübergang wird Gegenstand weiterer
Untersuchungen sein, die in einer anderen Arbeit durchgeführt werden.
Die Umwandlungstemperatur liegt für alle Dilatometerabkühlkurven der Probe D bei
ca. 55 °C und damit um ca. 5 K niedriger als bei Abkühlung derselben Probe unter
20 MPa Last. Die aufgebrachte Last entspricht einer elastischen Energie und erhöht die
freie Energie des Austenits. Ist die freie Energie des belasteten Austenits größer als die
freie Energie des Martensits, kann es bereits bei Temperaturen oberhalb der eigentlichen
Umwandlungstemperatur zum Übergang in den Martensit kommen. Da der Martensit
leichter verformbar ist (Zwillingsbildung und -bewegung), erhöht die Last dessen freie
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Energie geringer als die des Austenits und er bleibt stabil. Von Heczko und Straka [60] wird
für eine ähnliche Zusammensetzung eine Verschiebung von TM um 0,25 K/MPa angegeben.
Dies stimmt mit den im Rahmen dieser Arbeit gemessenen Werten überein.
4.9.1 Thermische Ausdehnung
Im Folgenden wird die thermische Ausdehnung im Austenit und Martensit diskutiert. Im
kubischen Austenit ist die Wärmeausdehnung isotrop. Daher kann aus der thermischen
Ausdehnung der Probe auf den thermischen Ausdehnungskoeffizienten der Gitterkonstanten
a0 geschlossen werden. Bei genauer Betrachtung der Dilatometerkurven (siehe Bild 4.28)
ist ein Knick im Ausdehnungsverlauf bei der Curietemperatur (100 °C) sichtbar. Die
thermische Ausdehnung der Platte ändert sich an diesem Punkt nur geringfügig. Unterhalb
der Curietemperatur wird ein thermischer Ausdehnungskoeffizient für die Gitterkonstante
a0 von 2, 2 · 10−5/K bestimmt. Dieser Wert liegt im Bereich eines normalen Metalls.



















Bild 4.29: Thermische Ausdehnung der Gitterkonstanten a und c, gemessen an einem fast
einvariantigen Einkristall im Dilatometer.
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Im tetragonalen Martensit ist die thermische Ausdehnung anisotrop. An einem fast
einvariantigen Ni50Mn29Ga21 Einkristall wurden thermische Ausdehnungskoeffizienten
von −3 · 10−5/K für die Gitterkonstante a und 6 · 10−5/K für die Gitterkonstante c
bestimmt (siehe Bild 4.29). Für die Legierung Ni50Mn29Ga21 mit einer orthorhombi-
schen 7M-Martensitstruktur wurden von U. Gaitzsch Werte in ähnlicher Größenordnung
(−5, 4 · 10−5/K für a; 8, 9 · 10−5/K für c; 9 · 10−6/K für b) durch Auswertung der {400}-
Reflexe bei Untersuchung mit Synchrotronstrahlung bestimmt [53].
Da sich a-Achse und c-Achse unterschiedlich stark thermisch ausdehnen, ändert sich
auch das c/a-Verhältnis mit der Temperatur. Dieses Verhalten wurde auch von Heczko
und Straka für die Legierung Ni49,7Mn29,1Ga21,2 beobachtet [57]. In den untersuchten
polykristallinen Materialien mit Fasertextur können durch Anpassungsprobleme zwischen
Austenit und Martensit Spannungen entstehen. Durch die unterschiedlichen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten werden diese Spannungen temperaturabhängig und nehmen mit
abnehmender Temperatur zu. Die Spannungen können teilweise durch Zwillingsbildung
abgebaut werden. Die so gebildeten Zwillingsgrenzen sind schwerer zu bewegen, da sie das
Zusammenpassen an den Korngrenzen sicherstellen.
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4.10 Vergleich mit Adaptamat-Einkristall
In Bild 4.30 sind die Spannungs-Dehnungskurven eines fasertexturierten Würfels (bei Druck
in Texturrichtung), eines selbsthergestellten Bridgman-Einkristalles und eines Einkristalls
der Firma Adaptamat nach zweiachsigem Training gegenübergestellt. Die Messungen
erfolgten bei Raumtemperatur. Dabei ist die Differenz zur Martensitübergangstemperatur
für alle Proben gleich. Die Zwillingsspannung des Adaptamat-Einkristalls liegt bei 1 MPa
und die Magnetospannung bei 2,5 MPa. Diese Probe sollte im Magnetfeld gegen eine
senkrecht wirkende Gegenspannung von etwas mehr als 1 MPa Aktorverhalten mit einer
rückstellbaren Dehnung von mehr als 5,5 % zeigen. Da die Spannungs-Dehnungskurve am
Beginn eine sehr geringe Zwillingsspannung aufweist, ist eine Verformung beim Einbau
der Probe in die Prüfmaschine möglich, was die gemessene bleibende Dehnung reduziert.
Der Bridgman-Einkristall weist eine Zwillingsspannung zwischen 2 und 5 MPa und der
fasertexturierte Würfel von über 5 MPa auf. In einem Aktor mit Rückstellung der Dehnung
über eine Gegenkraft sind für diese Proben nur Dehnungen < 0, 2 % zu erwarten. Dies
entspricht dem Schnittpunkt der halben Magnetospannung mit der jeweiligen Spannungs-
Dehnungskurve. Die erwartete freie Dehnung, also bei Messung ohne Gegenkraft, die für
die Proben durch Drehen des Magnetfeldes um 90° rückstellbar wäre, beträgt für den
Bridgman-Einkristall 0,8 % (vgl. Bild 4.15) und für den Würfel 0,4 % (vgl. Abschnitt
4.6.7).
Die höhere Zwillingsspannung der in dieser Arbeit hergestellten Proben im Vergleich zum
Adaptamat-Einkristall ist auf den Einfluss der Korngrenzen (für die texturierten Proben),
die feine Zwillingsstruktur (siehe Abschnitt 4.5.1) und möglicherweise auch auf Verunreini-
gungen in den Proben zurückzuführen. Die Zwillingsstruktur ist vermutlich auch abhängig
von Verunreinigungen und kann nicht vollständig über das Training eingestellt werden. Die
Untersuchung dieser Zusammenhänge und die Grenzen der Zwillingsstruktureinstellung
durch das Training sind das Ziel weiterer Arbeiten.
Die Verunreinigungen in den Proben liegen im ppm-Bereich. Die Ausgangselemente Nickel
(99,99 %) und Gallium (99,997 %) sind kommerziell sehr rein erhältlich. Es ist bekannt,
dass Mangan (Reinheit 99,8 %) Verunreinigungen an Schwefel (in Form von Mangansulfi-
den) enthält. Vom Lieferanten werden für die elektrolytisch hergestellten Mangan-Flakes
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Bild 4.30: Vergleich der Spannungs-Dehnungskurven bei Raumtemperatur für einen Adaptamat-
Einkristall, einen selbsthergestellten Bridgman-Einkristall und einen fasertexturierten Würfel
(Druck in Texturrichtung).
maximal 0,02 % Schwefel (entspricht 200 ppm) angegeben. Weitere Verunreinigungen im
Mangan sind Kupfer (0,015 %), Phosphor (0,0007 %), sowie Eisen, Silizium und Selen
(0,054 %). Bei Untersuchungen der Proben mittels EDX konnten Schwefel- und wenige
Selenausscheidungen (Größe einige µm) gefunden werden. Solche Ausscheidungen kön-
nen Zwillingsgrenzen festhalten. Mittels Trägerheißgasextraktionsverfahren wurden an
entfetteten und zu Pulver zermahlenen Mangan-Proben die Schwefel-Gehalte ermittelt
(siehe Tabelle 4.1). Beim Umschmelzen in der für die Probenherstellung verwendeten
Induret-Feingussanlage steigt der Schwefelgehalt im Mangan von 80 ppm auf 120 ppm
an. Um das Einbringen von Schwefel aus der Oberflächenschicht der Mangan-Flakes zu
vermeiden, wurden diese in einer alkoholischen Lösung, bestehend aus Ethanol, Königs-
wasser (HNO3 mit HCl im Verhältnis 1 zu 3) und Benetzungsmittel im Ultraschallbad
abgeätzt, bis sie metallisch blank waren. Der Masseverlust betrug ca. 10 %. Nach dem
Umschmelzen wurde ein deutlich geringerer Schwefelgehalt von 94 ppm gemessen. In
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weiteren Versuchen zur Entschwefelung wurde das Ausgangsmangan im Laborversuch
unter einer Schlacke (55 mol% MgF2, 35 mol% CaF2, 10 mol% CaO) aufgeschmolzen. Die
Schlackenzusammensetzung wurde einem Patent von Mecklenburg u. a. [62] entnommen.
Durch dieses Verfahren konnte der Schwefelgehalt auf 17 ppm verringert werden. Allerdings
kommt es durch die Schlacke zu einem starken Angriff des Tiegelmaterials, weshalb das
Verfahren nicht in größerem Maßstab umgesetzt werden konnte. Ähnliche Reinheiten wie
beim Umschmelzen unter Schlacke können durch Sublimation erzeugt werden [63]. Dieses
Verfahren wurde am Ameslab/Iowa angewandt [64].
Tabelle 4.1: Mangan-Analysen mittels Trägerheissgasextraktionsverfahren.
Probe Schwefelgehalt in Masse-ppm
Ausgangsmangan 80
Mangan umgeschmolzen 120




Für die Behinderung der Zwillingsgrenzenbewegung ist die Verteilung der Ausscheidungen
maßgeblich. Einige wenige große Ausscheidungen oder Ausscheidungen an den Korngrenzen
sollten weniger Einfluss als viele, fein verteilte Ausscheidungen haben. Diese Untersuchung-
en sind ein Ziel für weitere Arbeiten. Bei den bisher durchgeführten Wärmebehandlungen
(1000 °C und 600 °C) wurde keine Vergrößerung der Ausscheidungen beobachtet.
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4.11 Messung der Dehnung durch MIR
Die magnetfeldinduzierte Dehnung wurde optisch (freie Dehnung) sowie in einer Prüfma-
schine gemessen.
In der Prüfmaschine wurden die Proben mit einer Spannung größer als die Zwillingsspan-
nung zusammengedrückt und dann bis zu einer gewählten Gegenkraft entlastet. Beim
Anlegen eines Magnetfeldes senkrecht zur Lastrichtung wird diese Kraft konstant gehal-
ten, indem der Weg nachgeregelt wird. Dieser Weg entspricht der magnetfeldinduzierten
Dehnung.
Zur Untersuchung der freien Dehnung wurden die Proben auf eine Unterlage aufgeklebt



































Bild 4.31: Aktorverhalten des Adaptamat-Einkristalls gegen 1,2 MPa. Die Probe zeigt 6 %
rückstellbare Dehnung.
Für die Untersuchung des Adaptamat-Einkristalls (Bild 4.31) in der Prüfmaschine wurde
nach Auswertung der Spannungs-Dehnungskurve (siehe Abschnitt 4.10) eine Gegenspan-
nung von 1,2 MPa gewählt. Die Probe zeigt 6 % Dehnung, was dem kristallographischen
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Maximum entspricht. Beim Abschalten des Magnetfeldes wird diese Dehnung durch die
während des Versuches konstant gehaltene Gegenkraft vollständig zurückgestellt. Die Probe
zeigt reversibles Aktorverhalten.
Für die fasertexturierten Proben und den Bridgman-Einkristall ist dieses Aktorverhalten
aufgrund der hohen Zwillingsspannung im Vergleich zur Magnetospannung nicht zu erwar-
ten. Hier wird die Dehnung gegen eine geringe Spannung (< 0, 2 MPa), die zum Fixieren
der Probe nötig ist, gemessen. Ein Rückstellen der Dehnung erfolgt durch eine höhere
mechanische Last.
In Tabelle 4.2 sind die gemessenen Dehnungen der in den Abschnitten 4.5 bis 4.7 be-
handelten Proben mit den erwarteten Dehnungen aus den Spannungs-Dehnungskurven
gegenübergestellt. Für den Adaptamat-Einkristall wird die erwartete Dehnung auch gemes-
sen. Für die anderen Proben sind die gemessenen Dehnungen geringer als die erwarteten
Dehnungen. Die erwarteten magnetfeldinduzierten Dehnungen wurden aus den Schnitt-
punkten der Magnetospannung mit den Spannungs-Dehnungskurven bestimmt. Diese
Schnittpunkte liegen im Bereich der anfänglichen Verformung bzw. im ansteigenden Pla-
teau beim Bridgman-Einkristall (Messung bei 55 °C). Diese anfängliche Verformung ist
nicht nur auf Zwillingsgrenzenbewegung zurückzuführen, sondern es treten auch andere
Verformungsmöglichkeiten (Ausgleich von Rauheiten und Unebenheiten) auf. Für die Wür-
fel wurde eine durch die Rauheit beeinträchtigte Dehnung von bis zu 0,6 % bestimmt (siehe
Abschnitt 4.6.5). Diese Effekte lassen sich bei magnetischen Formgedächtnismaterialien
nicht vermeiden. Liegt die Magnetospannung deutlich über der Zwillingsspannung dann
verlieren diese Effekte aufgrund der großen erreichbaren Dehnung an Einfluss.
Für den Bridgman-Einkristall wurde bei 55 °C im Vergleich zu 25 °C eine höhere magnet-
feldinduzierte Dehnung erwartet und auch gemessen. Für den Würfel und die Platte wurde
in Y-Richtung eine höhere magnetfeldinduzierte Dehnung im Vergleich zur Texturrichtung
erwartet und konnte auch gemessen werden.
An der Platte C wurden für beide Trainingsrichtungen höhere magnetfeldinduzierte Deh-
nungen als am Würfel erwartet und gemessen.
An früheren im Rahmen dieser Arbeit hergestellten fasertexturierten Würfeln wurde nach
einem dreiachsigen Training eine magnetfeldinduzierte Dehnung von 0,3 % bei Raum-
temperatur angegeben [58]. Die Probe wurde zunächst in Texturrichtung komprimiert
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Tabelle 4.2: Gegenüberstellung der aus den Spannungs-Dehnungskurven erwarteten magnet-
feldinduzierten Dehnungen mit den gemessen Dehnungen für verschiedene Proben.
Probe erwartete Dehnung gemessene Dehnung
Bridgman-Einkristall 55 °C 3,3 % 2,2 %
Bridgman-Einkristall 25 °C 0,8 % 0,4 %
Würfel, Y-Richtung, 20 °C 0,6 % 0,2 %
Würfel, X-Richtung (Textur), 20 °C 0,4 % 0,14 %
Platte C, Y-Richtung (Dicke), 20 °C 1,1 % 0,36 %
Platte C, X-Richtung (Länge), 20 °C < 1, 1 % 0,23 %
Adaptamat-Einkristall, 20 °C > 5, 5 % 6 %
und dann bis 4 N (0,16 MPa) entlastet. Dann wurde das Magnetfeld eingeschaltet. Dabei
erhöhte sich die Spannung auf 2,5 MPa. Anschließend wurde die Entlastungskurve unter
Einwirkung des Magnetfeldes senkrecht zur Textur gemessen. Allerdings erhöht sich die
Spannung auch ohne Magnetfeld. Daher wurde in einem weiteren Versuch nach Erreichen
von 2,5 MPa die Entlastungskurve ohne Magnetfeld aufgenommen. Als magnetfeldindu-
zierte Dehnung wurde der Unterschied der bleibenden Dehnungen der beiden Kurven
angegeben. Bei 40 °C wurde auf diese Weise indirekt eine magnetfeldinduzierte Dehnung
von 1 % bestimmt. Dieses Messprinzip ist zur Charakterisierung der Aktoreigenschaften
der Proben ungeeignet, da die Dehnung nur indirekt gemessen wird. Daher ist ein Vergleich
mit diesen Dehnungswerten nicht einfach möglich.
Freie Dehnung
Zur Untersuchung der magnetisch rückstellbaren Dehnung, wie bei einer Anwendung
in einem Aktor gefordert, wurde die freie Dehnung der Proben (siehe Bild 4.32) an
einem optischen Messstand gemessen. Platte A (siehe Abschnitt 4.7) wurde nach dem
Training in Längsrichtung aufgeklebt und in ein Magnetjoch eingesetzt. Die Messung
der Längenänderung erfolgte immer in Längsrichtung und bei Raumtemperatur. Die
Platte weist ab einem Magnetfeld von 200 mT eine magnetfeldinduzierte Dehnung auf,
die bei ca. 600 mT sättigt. Die rote Kurve für den 18. Zyklus (Zyklus bedeutet hier,
das Magnetfeld wird von 0 T auf 1 T, auf -1 T und wieder auf 0 T geregelt) zeigt eine
Verlängerung der Platte bei Anlegen des Magnetfeldes in Dickenrichtung. Varianten mit der
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kurzen c-Achse in Feldrichtung werden bevorzugt und wachsen, wodurch deren a-Achsen
in Längsrichtung gebracht werden und die Probenverlängerung erfolgt. Die maximale
Dehnung beträgt 0,16 % oberhalb von 600 mT. Beim Abschalten des Magnetfeldes geht
die Dehnung leicht zurück auf 0,15 %. Dies ist auf innere Spannungen zurückzuführen,
die die Dehnung reduzieren [65]. Die Kurve für das entgegengesetzte Magnetfeld (0 T bis
-1 T) ist symmetrisch. Für den 19. Zyklus liegt das Magnetfeld parallel zur Längsrichtung
der Platte. Varianten mit der kurzen c-Achse in Längsrichtung werden bevorzugt und
die Probe wird in Längsrichtung verkürzt (schwarze Kurve in Bild 4.32). Die Dehnung
aus dem 18. Zyklus wird vollständig zurückgestellt. Dieses Verhalten wurde mehr als
20x gemessen. Diese Messungen zeigen, dass in polykristallinen Proben eine rückstellbare
Dehnung durch MIR erreicht werden kann und damit prinzipiell ein Einsatz in einem
Aktor möglich ist. Für einen technischen Einsatz sind allerdings weitere Untersuchungen,
z. B. des Ermüdungsverhaltens und der Langzeitstabilität, nötig.























 18. Zyklus, H ⊥ Länge
 19. Zyklus, H ll Länge
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ε
Bild 4.32: Dehnung über angelegtes Magnetfeld für den 18. und 19. Zyklus von MIR. Die in
Längsrichtung gemessene Dehnung kann vollständig durch Drehen des Magnetfeldes um 90°
zurückgesetzt werden.
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5 Kapitel 5Zusammenfassung und Ausblick
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Polykristalle aus der Legierung Ni-Mn-Ga hergestellt.
Um an diesen Proben eine magnetfeldinduzierte Dehnung zu messen, muss das Gefüge
optimiert werden. Dazu wurden die Proben durch Abguss in eine vorgeheizte Keramik-
form mit einer Kühlplatte an der Unterseite mittels gerichteter Erstarrung hergestellt.
Die Optimierung des Gießprozesses erfolgte an der bei Raumtemperatur austenitischen
Legierungszusammensetzung Ni48Mn30Ga22, bei der das Gussgefüge bei Raumtemperatur
unverändert untersuchbar ist. Die Gießparameter lassen sich auf die bei Raumtemperatur
martensitische Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21 übertragen. Diese Legierungszusammen-
setzung ist für den magnetischen Formgedächtniseffekt interessant. Über das technisch
einfache Verfahren der gerichteten Erstarrung wird in den Proben eine Fasertextur entlang
des Wärmeflusses aufgeprägt.
Die chemische Zusammensetzung ist nach einer Wärmebehandlung zur Homogenisierung
und zum Spannungsabbau über die Probenlänge konstant. Die zusätzliche Wärmebehand-
lung führt bei der Zusammensetzung Ni48Mn30Ga22 zu einer starken Kornvergröberung
aufgrund des Wachstums einzelner Körnern, für Ni50Mn29Ga21 tritt kein Kornwachstum
auf. Bei der Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21 kann für in Kupferkokillen abgegossene
Proben Kornwachstum durch eine Warmverformung am Anfang des Glühens induziert
werden. Zwischen den entstandenen Kornorientierungen und der Verformungsrichtung be-
steht allerdings kein Zusammenhang. Die Kupferkokillengussproben haben im ungeglühten
Zustand ein Gefüge mit radialer Stengelausrichtung und kleiner Korngröße. Die durch
gerichtete Erstarrung texturierten Proben der Zusammensetzung Ni50Mn29Ga21 weisen
ein Gefüge mit kolumnaren Körnern auf. In diesen Proben kann auch beim Glühen mit
anfänglicher Verformung kein Kornwachstum angeregt werden.
Außerdem wurden grobkristalline Proben durch ein Bridgman-Verfahren mit sehr hohen
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Ziehgeschwindigkeiten hergestellt. Aus diesen Proben wurden Einkristalle orientiert her-
ausgetrennt, um grundsätzliche Untersuchungen zu magnetisch induzierter Reorientierung
durchführen zu können und um Vergleichswerte zu den Polykristallen zu erhalten.
Nach der Wärmebehandlung wurden die Proben im Druckversuch thermomechanisch
trainiert. Dadurch wurde die Zwillingsspannung herabgesetzt. Um den Einsatz der Proben
in einem Aktor zu simulieren, wurde ein zweiachsiges Training gewählt. Für die Bridgman-
Einkristalle konnte die Zwillingsspannung auf Werte knapp oberhalb der magnetisch
induzierbaren Spannung (Magnetospannung) abgesenkt werden. Bei höheren Temperaturen,
in der Nähe der Austenitumwandlungstemperatur, liegt die Zwillingsspannung darunter
und es konnte eine magnetisch induzierte Dehnung von über 2 % gemessen werden.
Auch für die fasertexturierten Polykristalle konnte die Zwillingsspannung durch Training
bei höheren Temperaturen deutlich abgesenkt werden. Eine Trainingsrichtung liegt entlang
der Texturrichtung. Die Spannungs-Dehnungskurven für das mechanische Training unter-
scheiden sich in Texturrichtung und der zweiten senkrecht dazu liegenden Trainingsrichtung.
Auch die magnetisch induzierbare Spannung (Magnetospannung) ist für die beiden Trai-
ningsrichtungen unterschiedlich. Dieses Verhalten wurde durch eine Spannungsbetrachtung
mittels der Schmidfaktoren und ein geometrisches Modell zur Dehnungsabschätzung für die
beiden Trainingsrichtungen erklärt. Um Aussagen über die mögliche magnetisch induzierte
Dehnung zu treffen, sind die Spannungs-Dehnungskurven und die Magnetospannungen
für beide Trainingsrichtungen zu berücksichtigen. Dadurch ergeben sich in den beiden
Trainingsrichtungen unterschiedliche magnetisch erzeugbare Dehnungen. Die magnetisch
rückstellbare Dehnung ist immer kleiner (oder gleich) der geringeren der beiden Dehnungen.
Bei orientierten Einkristallen sind die Spannungs-Dehnungskurven und die Magnetospan-
nungen für beide Trainingsrichtungen gleich. Aufgrund der Einebnung von Oberflächenrau-
heiten, die beim Training entstehen, wird in den Spannungs-Dehnungskurven eine höhere
Dehnung vorgetäuscht. Mittels Rauheitsmessungen wurde die Größenordnung dieser nicht
auf Zwillingsgrenzenbewegung beruhenden Dehnung ermittelt. Eine Verbesserung des
Trainings durch ein Abkühlen unter Last durch den Martensitübergang konnte nicht
nachgewiesen werden.
An texturierten Würfeln wurden magnetfeldinduzierte Dehnungen bis zu 0,2 % gemessen.
Diese Dehnungen wurden mechanisch rückgestellt. Aus den texturierten Proben wurden
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Platten herausgetrennt, deren Länge parallel zur Fasertextur liegt und die eine Dicke im
Bereich des Durchmessers der Stengelkörner aufweisen. Dabei liegen kaum Korngrenzen-
flächen senkrecht zur Plattenlänge und Plattendicke und die Zwillingsspannung konnte
abgesenkt werden. An den texturierten Platten konnten magnetfeldinduzierte Dehnun-
gen bis zu 0,36 % gemessen werden. Mittels einer optischen Abstandsmessung wurde an
derartigen Platten eine magnetisch rückstellbare Dehnung von 0,16 % gemessen.
Die Arbeit hat gezeigt, dass durch ein technisch einfaches Verfahren ein Gefüge in Ni-Mn-Ga
eingestellt werden kann, das nach einem zweiachsigen Training rückstellbare magnetische
Dehnungen ermöglicht. Im Vergleich zu den schwierig und teuer herstellbaren Einkristallen
ist die Dehnung klein, weshalb ein Einsatz in einem Aktor vorerst unwahrscheinlich ist.
Zur Erhöhung der magnetischen Dehnung laufen weiterführende Arbeiten innerhalb des
Schwerpunktprogrammes SPP 1239 der Deutschen Forschungsgesellschaft. Dabei soll unter
anderem der Trainingsprozess weiter untersucht und optimiert werden. Auch die Optimie-
rung der Probengeometrie ist Gegenstand weiterer Forschungen. Die Untersuchung von
Wärmebehandlungen zur Vergröberung von Ausscheidungen sowie die weitere Erhöhung
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